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Symbol Einheit Bezeichnung 
   
      A [%] Bruchdehnung 
      AO, WSX [mm²] Werkstoffoberfläche X 
      ȧ [s−1] Abgleitgeschwindigkeit 
      a1, a2, a3, [ - ] Achsenabschnitt der hexagonalen Elementarzelle 
       [ - ] Konstante bei der Versetzungsverfestigung 
      2 [ - ] Konstante bei der Mischkristallverfestigung 
      b⃗  [ - ] Burgers-Vektor 
      bx [mm] Probenbreite 
      cA [%] Anteil der Fremdatome im Gitter 
      cR [ - ] Konstante bei Spannungsrelaxationsversuchen 
      cv [J/(kg∙K)] Spezifische Wärmekapazität 
      Dkm [mm] Mittlerer Reibungsdurchmesser der Kopfauflage 
      d [mm] Abstand 
      d1 [mm] Verlängerung des Kreisrasters nach der Umformung 
      d2 [mm] Verbreiterung des Kreisrasters nach der Umformung 
      dhkl [m] Netzebenenabstand 
      dKG [µm] Korngröße 
      dX [mm] Blechdicke 
      e1, e2 
 
[ - ] 
 
Werkstoffabhängige Konstanten bei der dynamischen  
Rekristallisation 
      ε  [%] Technische Dehnung 
      ε  [s−1] Dehnrate 
      0ε  [s
−1] Frequenzfaktor 
      εc [ - ] Kritischer Umformgrad für die dynamische Rekristallisation 
      εkrit [ - ]  Kritische wahre Dehnung für die dynamische Rekristallisation 
      εpl [ - ] Wahre plastische Dehnung 
      εW [ - ] Wahre Dehnung 
      η [ - ] Spannungsverhältnis 
      η0 [ - ] Taylor-Quinney-Faktor (0,9  0  0,95) 
      F [N] Kraft 
      FLC0 [ - ] Grenzformänderung im Plain-Strain-Bereich 
      Fmax [N] Maximalkraft 
      FV [N] Vorspann- bzw. Niederhalterkraft 
      fZB [%] Flächenanteil der gebildeten Zwillinge 
      G [GPa] Schubmodul 
      ΔG [eV] Aktivierungsenthalpie 
      ΔG0 [eV] Aktivierungsenthalpie bei T  0 K 
      g [ - ] Zwillingsscherung 
      SF [mJ/m²] Stapelfehlerenergie 
      h [mm] Höhe 
      h1, h2 [ - ] Werkstoffabhängige Konstanten bei der statischen Rekristallisation 
      hx [mm] Walzenabstand 




Winkel zwischen Beanspruchungsrichtung und  
Gleitebenennormalen 
      K2, K2‘ [ - ] Kristallbereiche 
      k [J/K] Boltzmann-Konstante (1,38·10-23 J/K) 
      kd [ - ] Konstante bei der Hall-Petch-Beziehung 
      l [mm] Probenlänge 
      lH [mm] Freier Hindernisabstand 
       [°] Winkel zwischen Beanspruchungs- und Gleitrichtung 
      W [nm] Wellenlänge 
      MA [Nm] Anziehdrehmoment 
      MT [ - ] Taylorfaktor 




      m [ - ] Dehnratenempfindlichkeit 
      A [ - ] Reibungskoeffizient unter der Kopfauflage 
      N [ - ] Gleitebenennormale 
      n [ - ] Verfestigungsexponent  
      nf [ - ] Konstante bei der Mischkristallverfestigung 
      p [Pa] Hydraulischer Druck 
      ‘ [°] Effektiver Reibwinkel 
      1 [ - ] Hauptformänderung 
      2 [ - ] Formänderung in Dickenrichtung 
      2 [ - ] Nebenformänderung 
      q [ - ] Gitterspezifischer Parameter bei der Zwillingsbildung 
      Rm [MPa] Zugfestigkeit 
      Rp0,2 [MPa] 0,2%-Dehngrenze 
      RSt [mm] Stempelradius 
      RX [mm] Radius (X  0 mm, 20 mm, 30 mm, 40 mm, 50 mm) 
      r [mm] Radius 
      r [ - ] Lankford-Koeffizient (r-Wert) 
       [g/cm³] Dichte 
      ges [m/m³] Gesamtversetzungsdichte 
      gl [m/m³] Gleitversetzungsdichte 
      s [ - ] Schmidfaktor (0  s  0,5) 
      s1 [MPa] Anstieg bei Spannungsrelaxationsversuchen 
      sSD [ - ] Ausmaß des Spannungsdifferenzeffektes 
       [MPa] Technische Spannung 
      * [MPa] Thermisch aktivierbarer Spannungsanteil 
      0* [MPa] Thermisch aktivierbarer Spannungsanteil bei T  0 K 
      d0,2 [MPa] Druckspannung 
      G [MPa] Athermischer Spannungsanteil 
      G, 0 [MPa] Athermischer Spannungsanteil bei T  0 K 
      KGV [MPa] Spannungsanteil durch Korngrenzenverfestigung 




Kritische wahre Spannung zur Auslösung von dynamischer  
Rekristallisation 
      MKV [MPa] Spannungsanteil durch Mischkristallverfestigung 
      n [MPa] Normalspannung 
      r [MPa] Radialspannung 
      t [MPa] Tangentialspannung 
      TV [MPa] Spannungsanteil durch Teilchenverfestigung 
      VV [MPa] Spannungsanteil durch Versetzungsverfestigung 
      W [MPa] Wahre Spannung 
      W [MPa] Wahre Spannung 
      T [°C][K] Temperatur 
      T0 [°C][K] Übergangstemperatur 
      TS [°C][K] Schmelztemperatur 
      t [s] Zeit 
      t0,5 [s] Zeit bis zu 50%iger Rekristallisation 
      Δtl [s] Laufzeit einer Versetzung zwischen zwei Hindernissen 
      ΔtW [s] Wartezeit einer Versetzung vor einem Hindernis 
       [MPa] Verfestigung 
       [MPa] Kritische Schubspannung 
      VWSX [mm³] Werkstoffvolumen X  
      v [mm/s] Umformgeschwindigkeit 
      v1 [m/s] Versetzungsgeschwindigkeit 
      vA [mm³] Aktivierungsvolumen 
      vF [m/s] Fallgeschwindigkeit 
      Xdyn [%] Prozentualer Anteil an dynamischer Rekristallisation 
      Xstat [%] Prozentualer Anteil an statischer Rekristallisation 
      x [ - ] Parameter 
      y [ - ] Parameter 
      Z [ - ] Zener-Hollomon-Parameter 
      z [ - ] Parameter 






      ABE Accumulative Back Extrusion 
      AE Akustische Emission 
      AG Abschlussglühung 
      ÄGWx Äußerer Grenzwert bei der Bestimmung der Formänderungen 
      ARB Accumulative Roll-Bonding 
      AZ Ausgangszustand 
      BSE Rückstreuelektronen (engl. backscatter electrons) 
      CDRX 
 
Kontinuierliche dynamische Rekristallisation (engl. continuous dynamic  
recrystallization) 
      CRSS Kritische Schubspannung (engl. critical resolved shear stress) 
      DDRX 
 
Diskontinuierliche dynamische Rekristallisation (engl. discontinuous dynamic  
recrystallization) 
      DRV Dynamische Erholung (engl. dynamic recovery) 
      DRX Dynamische Rekristallisation (engl. dynamic recrystallization) 
      EA Energieabsorption 
      EBSD Electron Backscatter Diffraction 
      ECAE Equal Channel Angular Extrusion 
      ECAP Equal Channel Angular Pressing 
      EDX 
 
Energiedispersive Röntgenspektroskopie (engl. energy dispersive X-ray  
spectroscopy) 
      FIB Fokussierter Ionenstrahl (engl. focused ion beam) 
      FLC Grenzformänderungskurve (engl. forming limit curve) 
      FLD Grenzformänderungsdiagramm (engl. forming limit diagram) 
      GBS Korngrenzengleiten (engl. grain boundary sliding) 
      HP Mg mit hohem Reinheitsgrad (engl. high purity) 
      HT Hochtemperatur 
      hex hexagonal 
      IGWx Innerer Grenzwert bei der Bestimmung der Formänderungen 
      IMF Institut für Metallformung, Technische Universität Bergakademie Freiberg 
      IWT Institut für Werkstofftechnik, Technische Universität Bergakademie Freiberg 
      kfz kubisch-flächenzentriert 
      krz  kubisch-raumzentriert 
      LA Beanspruchungsrichtung (engl. loading axis) 
      LDH Tiefungswert (engl. limited dome height) 
      ND Normalrichtung (engl. normal direction) 
      NR Normalrichtung 
      PTFE Polytetrafluorethylen (Teflon) 
      PVC Polyvinylchlorid 
      QR Querrichtung 
      RD Walzrichtung (engl. rolling direction) 
      RDRX Rotationsrekristallisation (engl. rotational dynamic recrystallization) 
      REM Rasterelektronenmikroskopie 
      RT Raumtemperatur 
      SD Spannungsdifferenzeffekt 
      SE Sekundärelektronen 
      TD Querrichtung (engl. transversal direction) 
      TDRX 
 
Zwillingsinduzierte dynamische Rekristallisation (engl. twinning induced dynamic 
recrystallization) 
      TEM Transmissionenelektronenmikroskopie 
      TRC Gießwalzen (engl. twin-roll casting) 
      WB Wärmebehandlung 
      WR Walzrichtung 
      WW Warmwalzen 
      XRD Röntgenbeugung (engl. X-ray diffraction) 
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Die Triebkräfte für die wirtschaftlichen Entscheidungen national und international produzie-
render Unternehmen sind unter anderen der Kostendruck und ethisch moralische Hand-
lungsweisen, die wie im Fall der Umweltverordnungen gesetzlich vorgeschrieben werden [1]. 
Der Gesetzgeber ist im Hinblick auf seine umweltpolitische Verantwortung bestrebt, die 
Emissionsgrenzwerte stetig, und besonders durch den äußeren Druck anderer Staaten, ab-
zusenken. Dies geschieht vor dem Hintergrund, dass der weltweite Anstieg der CO2-
Emissionen direkt mit der steigenden Erderwärmung in Verbindung gebracht wird. Demnach 
unterliegen die staatlichen Grenzwerte für CO2-Emissionen von neu zugelassenen Pkw ei-
nem stetigen Veränderungsprozess mit deutlichem Abwärtstrend [2]. Um derartige Vorgaben 
zu erreichen, versuchen die Automobilhersteller, neue Antriebe mit Elektromotoren zu ent-
wickeln, die Aerodynamik zu verbessern und gleichzeitig die Fahrzeugmasse bei gleichblei-
bender bzw. steigender Funktionalität zu verringern. Im Pkw-Bereich gibt es hierfür einige 
Anwendungsteile, die durch Leichtbauknetwerkstoffe bevorzugt substituiert werden können: 
z. B. Dach, Instrumententafelträger, Sitzschale, Motorhaube, Bodenblech und Tür. Aufgrund 
seiner hohen spezifischen Festigkeit, der guten Verarbeitbarkeit und besseren Eigenschaften 
im Vergleich zu Kunststoffen, kohlenstofffaserverstärkten Kunststoffen und anderen Substitu-
tionsmetallen war die Entwicklung neuartiger Magnesiumlegierungen in den letzten 20 Jah-
ren von besonderer Bedeutung [3, 4]. Bisherige Herausforderungen sind u. a. die geringe 
Umformbarkeit bei Raumtemperatur und die suboptimale Korrosionsbeständigkeit. Der 
Werkstoffeinsatz von Magnesium im Automobilbau muss an Stellen erfolgen, die z. B. nicht 
durch Steinschlag gefährdet sind, um eine großflächige Korrosionsschädigung zu vermeiden. 
Eine Abhilfe könnten spezielle Beschichtungsverfahren bieten, die einen erhöhten Ver-
schleißwiderstand aufweisen, um ein Aufreißen der Schutzschicht zu verhindern. 
Um den Kostendruck gering zu halten, ist für den flächendeckenden Einsatz von Magne-
siumlegierungen die Anpassung des Preises in der Herstellung entscheidend [5]. Aufgrund 
verbesserter mechanischer Eigenschaften im Vergleich zu Gusslegierungen stehen Magne-
sium-Knetlegierungen für viele großflächige Anwendungen besonders im Fokus. Generell 
gibt es für die Blechproduktion zwei unterschiedliche Herstellungsarten. Im Gegensatz zum 
klassischen Brammenwalzen wird beim neuartigen und innovativen Gießwalzprozess (TRC, 
engl. twin-roll casting) aufgeschmolzenes Magnesium direkt in den Walzspalt geführt, wo es 
erstarrt und anschließend eine nachfolgende Umformung erfährt. Vergleichend zu konven-
tionellem Brammenwalzen können die aufgewendeten Investitionskosten um max. 60−75 % 
und nachfolgende Prozesskosten für die Blechherstellung um max. 50−60 % verringert wer-
den, da ein energieintensives Brammenvorwärmen entfällt [6–9].  




Bisher sind jedoch die Deformationsmechanismen des neuen TRC-Bandmaterials unter 
umformnahen Bedingungen und im Einsatz in einem weiten Bereich der Dehnrate und Tem-
peratur in Abhängigkeit vom Spannungszustand nicht vollständig aufgeklärt. Zur Beurteilung 
der Umform- und Crasheigenschaften bei verschiedenen Beanspruchungsbedingungen ist 
eine Korrelation der mechanischen Eigenschaften mit der Mikrostruktur notwendig. Durch die 
Kenntnisse der Deformationsmechanismen lassen sich die Umformparameter zukünftig ge-
zielt einstellen, so dass kostenbeschreibende Produktionsfaktoren (Umformtemperatur, 
Stückzahl) optimiert werden können [10, 11]. Die ermittelten mechanischen Kennwerte sind 
die Basis für zukünftig angewendete mathematische Modellansätze, die das Deformations-
verhalten neuartig hergestellter Magnesium-Werkstoffe unter umform- und einsatznahen 
Bedingungen beschreiben. Dadurch wird eine gezielte numerische Deformationssimulation 
ermöglicht. 
Die entstandene Arbeit beschäftigt sich mit dem Deformationsverhalten der gieß- und 
warmgewalzten Magnesiumlegierung des Mg-Al-Zn-Systems (AZ31) unter einachsiger Zug-
beanspruchung in Abhängigkeit von der Temperatur (20 °C  T  300 °C), der Dehnrate 
(10−3 s−1  ε  10−1 s−1) und der Entnahmerichtung (0°, 90° zur Walzrichtung). Weiterhin wird 
das Grenzformänderungsverhalten im statischen (1 mm/s) sowie dynamischen (1700 mm/s) 
Lastfall bei verschiedenen Temperaturen (20 °C ≤ T ≤ 300 °C) untersucht und bewertet. Zur 
Verknüpfung der mechanischen Kennwerte mit der Mikrostrukturentwicklung erfolgen Gefü-
geuntersuchungen deformierter Proben mit der Licht- und Rasterelektronenmikroskopie so-
wie zur Texturbestimmung mit der Röntgenbeugung (XRD). Es soll geklärt werden, welchen 
Einfluss die Temperatur und die Umformgeschwindigkeit auf das richtungsabhängige Defor-
mationsverhalten sowie die lokalen plastischen Umformgrade von warmgewalztem und ab-
schlussgeglühtem AZ31-Gießwalzband haben. 
 




2 Grundlagen und Kenntnisstand 
 
Magnesium ist mit einer Dichte von 1,74 g/cm³ der leichteste aller technisch relevanten Kon-
struktionswerkstoffe und gepaart mit seiner hohen spezifischen Festigkeit sehr interessant 
für Leichtbauanwendungen [1]. Da es am achthäufigsten in der Erdkruste vorkommt, ist es 
nahezu unbegrenzt verfügbar. Magnesium wird über Schmelzflusselektrolyse von geschmol-
zenem Magnesiumchlorid aus Meerwasser oder vorwiegend über die thermische Reduktion 
von Magnesiumoxid (sog. Pidgeon-Prozess) gewonnen [12]. Neben dem Schmelzpunkt von 
ca. 650 °C weist es einen E-Modul bei Raumtemperatur von 45 GPa auf. Die Vorteile liegen 
in einer guten Gießbarkeit, Bearbeitbarkeit, Dämpfung und Recyclierbarkeit [1]. Demgegen-
über stehen die Nachteile der begrenzten Hochtemperatureigenschaften, der niedrigen Kalt-
umformbarkeit bei Raumtemperatur sowie der Korrosionsanfälligkeit. Entgegen der weit ver-
breiteten Meinung ist Magnesium im Kompaktzustand schwer entflammbar. Ausschließlich 
Späne und Stäube weisen aufgrund ihres hohen Oberfläche-zu-Volumenverhältnisses eine 
starke Reaktionsfähigkeit unter Luftsauerstoff auf [13]. Befindet sich Magnesium in einer 
feuchten Umgebung, kann sich Wasserstoff bilden, der in Kombination mit Luftsauerstoff 
leicht entzündlich ist. Der technische Einsatz von Magnesium erfolgt in den meisten Anwen-
dungsfällen als Legierung.  
In den folgenden Abschnitten werden die bei Magnesiumlegierungen auftretenden Verfor-
mungsmechanismen bei niedrigen und hohen Temperaturen und Dehnraten aufgezeigt. Des 
Weiteren wird der Einfluss des Spannungszustandes auf die Umformgrenzen sowie deren 
Ermittlung mit dem Grenzformänderungsdiagramm erläutert. Die zu erwartenden Einflussfak-
toren auf die zu messenden Formänderungen werden ausführlich erklärt. 
 
 




Die plastische Deformation metallischer Werkstoffe hängt im Wesentlichen von der Bildung 
und Bewegung von Versetzungen im Kristall ab. Dies führt zu einer Relativbewegung der 
aktivierten Gleitebenen und damit zur Verlängerung der Probe, Bild 1. Hierbei ist jedoch nicht 
die angelegte Zugbeanspruchung F die entscheidende Kenngröße, sondern die resul-
tierende Schubspannung im Gleitsystem .  





Bild 1: Abgleiten der Ebenen durch Versetzungsbewegung nach Anlegen einer Zugbeanspru-
chung sowie Bestimmung des zugehörigen Schmid-Faktors, nach [14]. 
 
Nach dem Schmidschen Schubspannungsgesetz berechnet sich   mit  
   ∙ cos  ∙ cos    ∙ s (1) 
aus der angelegten Spannung   F/A, dem Winkel zwischen Beanspruchungsrichtung und 
Gleitebenennormalen  sowie dem Winkel zwischen Beanspruchungs- und Gleitrichtung . 
Hierbei wirkt auf das Gleitsystem mit dem höchsten Schmid-Faktor s die größte Schub-
spannung. Überschreitet diese einen kritischen Wert (CRSS), setzt Versetzungsbewegung 
und damit plastische Deformation ein [14]. Der Schmid-Faktor liegt zwischen 0 und 0,5. Bei 
s  0 ( ∨   0°) entsteht Sprödbruch, da keine Versetzungsbewegung möglich ist. Für 
( ∧ )  45° werden s und damit die auf das Gleitsystem wirkende Schubspannung maximal 
[14].  
Magnesium und seine Legierungen weisen eine hexagonale Kristallstruktur auf, deren er-
weiterte Elementarzelle in Bild 2 dargestellt ist. Aufgrund der vorliegenden definierten Gitter-
symmetrie werden für deren Beschreibung die sog. Miller-Bravais-Indizes verwendet. Durch 
das vierachsige Koordinatensystem ergeben sich die vier Indizes (hkil) für die jeweiligen 
Achsenabschnitte. Die Redundanz von a3 führt dazu, dass folgende mathematische Bezie-
hung zwischen den ersten drei Komponenten besteht, Gleichung (2). 
i  (h  k) (2) 
Die Beschreibung der Ebenen innerhalb der hexagonalen Elementarzelle erfolgt über die 
Form (hkil) mit den jeweiligen Achsenabschnitten h  a1, k  a2, i  a3 und l  c. Die Bezeich-
nung {hkil} kennzeichnet die Gesamtheit aller kristallographisch äquivalenten Ebenen. Dem-
gegenüber stehen die Schreibweisen [uvtw] und <hkil>, welche die Richtungen und deren 
kristallographisch äquivalente Gesamtheit beschreiben. Die dichtest gepackten Ebenen im 
















Ebenen, die im Bild 2 explizit dargestellt sind. Die Versetzungsbewegung auf diesen Ebenen 
wird i. d. R. als Basis- oder Basalgleiten bezeichnet [15].  
 
Bild 2: Atomanordnung in der hexagonalen Elementarzelle (links) und Darstellung des Miller-
Bravais-Koordinatensystems zur Beschreibung von Ebenen und Richtungen (rechts), 
nach [15]. 
 
Die Gesamtheit der in hexagonalen Werkstoffen auftretenden Gleitsysteme zeigen Tabelle 
1 und schematisch Bild 3. Ein Gleitsystem kennzeichnet hierbei die Gleitebene, auf der sich 
die Versetzungen in Richtung des Burgersvektors b⃗  bewegen [15]. 
 
Tabelle 1: Gleitsysteme hexagonaler Werkstoffe [16].  
Gleitsystem Versetzungs- art 
Gleit-
richtung Gleitebene 
Anzahl der  
Gleitsysteme 
gesamt unabhängig 
1 a 〈112̅0〉 Basalebene {0001} 3 2 





3 a 〈112̅0〉 
Pyramidenebene 
I. Art, 1. Ordnung 
{101̅1} 
6 4 





























Bild 3: Gleitsysteme hexagonaler Metalle, a) Basalgleitung {0001}<11−20>, b) Prismengleitung 
{10−10}<11−20>, c) Pyramidalgleitung {10−11}<11−20>, d) Pyramidalgleitung 
{10−12}<11−20>, e) Pyramidalgleitung {11−22}<11−23>, nach [17]. 
 
Es zeigt sich, dass die Anzahl der bei der Deformation aktivierten Gleitebenen stark einge-
schränkt ist. Bei Raumtemperatur dominiert bei der plastischen Verformung von Magnesium 
und dessen Legierungen im Wesentlichen das Basalgleitsystem {0001} in ۃ112ത0ۄ-Richtung 
[18]. Des Weiteren finden Gleitvorgänge teilweise in ۃ112ത0ۄ-Richtung auf der Prismenebene 
I. Art ൛101ത0ൟ und auf der Pyramidenebene I. Art, 1. Ordnung ൛101ത1ൟstatt. REH [19] geht da-
von aus, dass die Kristallorientierung und der Legierungsgehalt den Deformationsmecha-
nismus beeinflussen. Je kleiner das c/a-Verhältnis, umso eher tritt neben der Basalgleitung 
Prismen- und Pyramidengleitung auf. Da das c/a-Verhältnis von Magnesium mit 1,624 [20] 
kleiner als der ideale Wert der dichtesten Kugelpackung von 1,633 ist, müsste der dominante 
Deformationsmechanismus Prismengleitung sein [21]. Nach VITEK [22] liegt die Ursache für 
die Auswahl der Basalgleitung jedoch neben dem c/a-Verhältnis ebenfalls in der Stapelfeh-
lerenergie, welche die Versetzungsaufspaltung beeinflusst. Da die Stapelfehlerenergie der 
Basalebenen bedeutend geringer als die der Prismenebenen ist (Tabelle 2), liegt die Domi-
nanz der Versetzungsbewegung auf der Basalebene. 
 
Tabelle 2: Stapelfehlerenergie J von Basal- und Nicht-Basalversetzungen in Magnesium, Zusam-
menstellung nach Dudamell et al. [23].  












Bei höheren Temperaturen, je nach Legierungsgehalt und Korngröße oberhalb von 
225 °C, wird die Versetzungsbewegung auf den Pyramidenebenen erster und zweiter Ord-
nung (൛101ത1ൟ  und ൛112ത2ൟ ) aktiviert [25]. Durch die Aktivierung der nicht-basalen ca!-
Gleitsysteme wird erstmals eine Dehnung in c-Achsenrichtung möglich, so dass ein gewalz-
tes Blech mit ausgeprägter Basaltextur bei aufgebrachter Spannung eine Dickendehnung 
erfahren kann [26]. Aus dem Grund wird der Prozessschritt des Umformens in diesem Tem-
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Bild 5: Aufspaltung der (ca)-Stufenversetzung in c- und a-Versetzungen, nach [20]. 
 
Versetzungen weisen ein signifikantes Eigenspannungsfeld auf. Unterhalb von 
T ൑0,3…0,4 TS interagieren sie hierbei je nach Größe dieser Spannungsfelder mit zwei Ar-
ten von Hindernissen. Zum einen existieren Hindernisse mit kurzreichenden und zum ande-
ren mit weitreichenden Spannungsfeldern. Nur Hindernisse mit eng lokalisierten Spannungs-
feldern können während der Verformung von Versetzungen thermisch überwunden werden. 
SEEGER [32] unterteilt demnach die Fließspannung, d. h. die Spannung, bei der plastische 
Deformation eintritt, in zwei Spannungskomponenten, Gleichung (3). 
V   VG(Struktur)  V*(T, ɂ , Struktur) (3) 
Hierbei wird der athermische Anteil VG von weitreichenden Hindernissen beeinflusst, wohin-
gegen die kurzreichenden Hindernisse den thermisch aktivierbaren Anteil V* maßgeblich 
bestimmen. 
Bild 6 zeigt die Fließspannung V bei unterschiedlichen Temperaturen zwischen 
0 K d T d 0,3 … 0,4 TS in Abhängigkeit von der Dehnrateɂ . 
 
Bild 6:  Temperatur- und Dehnrateneinfluss auf die athermische VG und thermisch aktivierbare V* 
Spannungskomponente, nach Macherauch und Vöhringer [33].  
 
Es ist ersichtlich, dass die Fließspannung unterhalb der dehnratenabhängigen Über-
gangstemperatur T0 deutlich von T und ࢿሶ  beeinflusst wird [34]. Die Ursache ist die Wirkung 



















beider Faktoren auf den thermisch aktivierbaren Spannungsanteil V*, der sich mit abneh-
mendem T und zunehmendem ɂ vergrößert. Die athermische Spannungskomponente VG ist 
hingegen nahezu temperatur- und dehnratenunabhängig [35]. Mathematisch lässt sich der 
thermisch aktivierbare Anteil mit Gleichung (4) beschreiben. 





Hierbei ist V0*  der thermisch aktivierbare Anteil bei T   0 K und n, m charakterisieren die 
Geometrie des kurzreichenden Hindernisses [33]. In Bild 7 ist der Fließspannungsverlauf in 
Abhängigkeit von der Kristallstruktur als Funktion von T und ɂ dargestellt. 
 
Bild 7:  Einfluss von Temperatur und Dehnrate auf die athermische VG und thermisch aktivierbare 
V* Spannungskomponente bei unterschiedlicher Kristallstruktur, nach [36]:  
   a) kfz und b) krz.  
 
Im Gegensatz zur Fließgrenze ist der Fließspannungsverlauf in kubisch-flächenzentrierten 
(kfz) Werkstoffen deutlich empfindlicher gegenüber T und ɂ  als in kubisch-raumzentrierten 
(krz) Werkstoffen. In beiden Kristallstrukturen korreliert die Verfestigung unterschiedlich stark 
mit ansteigender Versetzungsdichte U (wahrer Dehnung) [36]. Der nahezu temperatur- und 
dehnratenunabhängige Spannungsanteil VG ist abhängig vom Deformationsgrad, aber unab-
hängig vom Kristalltyp. Im Gegensatz dazu wirkt sich eine zunehmende Dehnung unter-
schiedlich stark auf den jeweiligen thermisch aktivierbaren Anteil V* bei kfz und krz Metallen 
aus. Das von SCHULZE und VÖHRINGER [36] beschriebene „Fan-out“-Verhalten bei kfz Metal-
len, d. h. ein aufspreizender Fließspannungsverlauf bei unterschiedlichen Deformations-
bedingungen, wird durch die Dehnungsabhängigkeit von V* begründet. In krz Metallen ist V* 
nahezu dehnungsunempfindlich, so dass sich eine Parallelverschiebung des Fließspan-
nungsverlaufs bei unterschiedlichen Temperaturen und Dehnraten einstellt. Eine Übertra-
gung der hierbei betrachteten Mechanismen auf das Werkstoffverhalten von hexagonalen 






























σG (T = T0)
σ2*
σG (T = T0)
(a) kfz = kubisch-flächenzentriert (b) krz = kubisch-raumzentriert




(hex) Mg-Legierungen ist nicht eindeutig möglich, da weitere Deformationsmechanismen 
aktiv werden, die die mechanischen Eigenschaften verändern. 
 
 
2.1.1.1 Athermisches Deformationsverhalten 
 
Der athermische Fließspannungsanteil G, der sich aus dem Überwinden von weitreichenden 
Spannungsfeldern ableitet, berechnet sich aus folgenden Spannungskomponenten, Glei-
chung (5) [34]. 
G  VV  KGV  MKV  TV (5) 
Dabei sind die Versetzungsverfestigung VV, die Korngrenzenverfestigung KGV, die Misch-
kristallverfestigung MKV und die Teilchenverfestigung TV individuell von unterschiedlichen 
Faktoren abhängig, die im Folgenden beschrieben werden. 
Der Festigkeitsanstieg der Versetzungsverfestigung ist durch den Widerstand begründet, 
den eine sich bewegende Versetzung beim Passieren des Eigenspannungsfeldes einer an-
deren Versetzung erfährt, Gleichung (6) [14]. 
VV   ∙ G ∙ b ∙ √ges (6) 
Hierbei ist der Festigkeitsbetrag direkt proportional zu Konstante , Schubmodul G, Betrag 
des Burgersvektors b und der sich im Kristall befindlichen gesamten Versetzungsdichte ges. 
Die Korngrenzenverfestigung beruht auf dem Aufstau von Versetzungen an Korngrenzen, 
Gleichung (7) [37, 38].  




Diese wirken als unüberwindbare Barriere und verhindern das Bewegen von Gleitversetzun-
gen. Bei der Hall-Petch-Beziehung wird der Festigkeitsbetrag maßgeblich von der Reibspan-
nung der sich bewegenden Versetzung auf den Gleitebenen 0, der werkstoffabhängigen 
Konstante kd und vor allem durch die vorliegende mittlere Korngröße dKG beeinflusst.  
Die Auflistung sämtlicher Hall-Petch-Konstanten von AZ31 erfolgt durch die Zusammen-
fassung von YUAN et al. [39] in Abhängigkeit vom Herstellungsverfahren. Je kleiner die Korn-
größe, umso geringer ist die Anzahl der sich aufstauenden Versetzungen pro Korngrenze bei 
angelegter Spannung. Damit verringert sich die Spannung, die auf die erste an der Korn-
grenze aufgestaute Versetzung wirkt. Bei einer großen Korngröße liegt auf der ersten ange-
stauten Versetzung im Vergleich dazu eine hohe Spannung vor, die in das unverformte 
Nachbarkorn hinein wirkt und die Spannung auf das Gleitsystem dort erhöht. Aufgrund des-




sen wird im zweiten Korn die kritische Schubspannung eher erreicht, als es der Schmidfaktor 
vorhersagt, so dass die plastische Verformung erleichtert einsetzt. Große Körner bewirken 
demnach eine einfachere Aktivierung unterschiedlich orientierter Gleitsysteme, wodurch sich 
der Werkstoff bei einer gegebenen Spannung leichter umformen lässt als bei vorhandenen 
kleinen Korngrößen [14]. 
 
Tabelle 3: Hall-Petch-Konstanten für AZ31 bei verschiedenen Korngrößen und Herstellungsrouten 
bei Raumtemperatur (Zusammenstellung von YUAN et al. [39] anhand von Literaturda-
ten). 






  4,5–32,0    30 170 
2,0–8,0   30 180 
2,5–6,3   85 205 
Extrusion 4,0–11,0 130 182 2,8–8,0   80 303 
Walzen 
5,0–17,3 89 230 
5,2–21,5 131 251 
16,0–35,0   70 348 
2,0–55,0 122 207 
1,4–6,0   95 209 
13,0–140,0 115 272 
13,0–140,0 88 281 
 
Untersuchungen von JAIN et al. [40], BARNETT [41], LEE [42] und KANG et al. [43] bestätigen 
den festigkeitssteigernden Effekt kleiner Körner auf die Fließspannung von AZ-Legierungen. 
Eine Kornfeinung bei Mg-Legierungen kann u. a. durch Legierungsdesign (Zugabe von Al, 
Sr, Ca, Mn, Zn, Zr, Y, Zr, SE oder Partikeln) erreicht werden [44, 45]. QIAN et al. [46] gehen 
anhand der Kavitationstheorie davon aus, dass eine gezielte Behandlung der Schmelze 
durch Ultraschall eine vereinfachte Keimbildung und damit eine gesteigerte Kornfeinung her-
vorruft. Weitere Möglichkeiten bestehen in der hochgradig plastischen Umformung des Mg-
Werkstoffes durch Equal Channel Angular Pressing (ECAP) bzw. Equal Channel Angular 
Extrusion (ECAE) [47–56], konventionellem Extrudieren [54], Walzen, Accumulative Roll-
Bonding (ARB) [57–60], Accumulative Back Extrusion (ABE) [61].  
Die Mischkristallverfestigung beschreibt die elastischen Wechselwirkungen von Gleitver-
setzungen mit Fremdatomen, die gelöst in den Gleitebenen liegen, Gleichung (8) [33].  
MKV  2 ∙ G ∙ cA
nf (8) 
Neben dem Schubmodul G und den Konstanten 2 und nf ist der prozentuale Anteil dieser 
Fremdatome im Gitter cA entscheidend. Hierfür gilt eine Zunahme der kritischen Schubspan-
nung direkt proportional zur Fremdatomkonzentration [14, 62]. Infolge unterschiedlicher 
Atomradien und der damit verbundenen Gitterverzerrungen erzeugen interstitiell gelöste 




Fremdatome eine höhere Festigkeitssteigerung als Substitutionsatome, die einen ähnlichen 
Atomradius aufweisen und damit geringere Gitterverzerrungen auslösen. Jedoch ist dieser 
Anstieg aufgrund der Löslichkeitsgrenze eingeschränkt. Vor allem Al, Li und Zn wird die Wir-
kung der Mischkristallverfestigung in Magnesiumlegierungen zugeschrieben [63].  
Die Teilchenverfestigung charakterisiert die Hinderniswirkung von kohärenten, teilkohärenten 
und inkohärenten Ausscheidungen auf die Versetzungsbewegung [33]. Kohärente Ausschei-
dungen haben nur geringfügig von der Matrix abweichende Gitterparameter [15]. Weisen 
Ausscheidungen und die Matrix einige gemeinsame Gleitebenen auf, so liegt eine Teilkohä-
renz vor. Zwischen inkohärenten Ausscheidungen und der Matrix existieren keine gemein-
samen Gleitebenen, so dass Versetzungen die Ausscheidungen nicht passieren können. 
Ausschließlich hinreichend kleine kohärente Ausscheidungen werden von Gleitversetzungen 
geschnitten, so dass sie von nachfolgenden Versetzungen leichter passiert werden können 
als in benachbarten Gleitebenen. Die größeren kohärenten und vor allem die inkohärenten 
Ausscheidungen werden von den auftreffenden Versetzungen nicht geschnitten, sondern 
umgangen (Orowan-Mechanismus). Um die Ausscheidungen herum bilden sich Verset-
zungsringe, die nachfolgende Versetzungen in derselben Gleitebene in deren Bewegung 
behindern. Der Härtungseffekt ist beim Übergang zwischen Schneiden und Umgehen von 
Ausscheidungen am größten.   
HONO et al. [64] stellten den Einfluss der Legierungssysteme auf die Ausscheidungsbil-
dung dar. Es konnten dabei folgende Systeme mit den zugehörigen Ausscheidungen identifi-
ziert werden, die eine kostengünstige Alternative zu den Mg-SE-Legierungen (Al4SE-
Ausscheidungen) darstellen, um die mechanischen Eigenschaften zu verbessern: Mg-Zn-Zr 
(Mg[Zn, Zr]), Mg-Sn (Mg2Sn), Mg-Ca (Mg2Ca). Manganhaltige Legierungen ermöglichen die 
Bildung von Al-Mn-Ausscheidungen, die für die Ausscheidungshärtung ebenfalls interessant 
sind [65]. Wichtig für die Wirkung der Ausscheidungen und Partikel sind Größe, Verteilung, 
chemische Zusammensetzung, thermische Stabilität, Festigkeit und Form. In der Studie von 
Robson [66] wird der Einfluss der Ausscheidungsgeometrie und –lage auf die Festigkeit un-
tersucht. Hierbei zeigt sich, dass stäbchenförmige Ausscheidungen parallel zur c-Achse eine 
effektivere Verfestigung hervorrufen als parallel zur Basalebene liegende plattenförmige 
Ausscheidungen. Als Ursache wird die geringe Wahrscheinlichkeit vermutet, dass platten-
förmige Ausscheidungen von der Basalebene durchschnitten werden, da der Ausschei-
dungsabstand untereinander verhältnismäßig groß ist. 
Bei allen festigkeitssteigernden Mechanismen besteht eine Abhängigkeit zum Schubmo-
dul G, der eine Funktion der Temperatur ist, so dass diese auch den athermischen Fließ-
spannungsanteil σG bis zu einem gewissen Grad beeinflusst [33]. 
 




2.1.1.2 Thermisch aktiviertes Deformationsverhalten 
 
Die Wechselwirkungen zwischen Versetzungen und Hindernissen mit kurzreichenden Span-
nungsfeldern charakterisieren den thermisch aktivierbaren Fließspannungsanteil *. Ther-
misch aktivierbar ist in kfz und hex Metallen und Legierungen im Wesentlichen das Schnei-
den von Waldversetzungen, die als Hindernisse für die Versetzungen fungieren [67]. Wald-
versetzungen befinden sich auf einem Gleitsystem und stellen für Versetzungen auf einem 
anderen, nicht komplanaren Gleitsystem, ein Hindernis dar. In krz Metallen dominiert die 
Peierls-Spannung, die für die Versetzungsbewegung durch das Kristallgitter aufgebracht 
werden muss [15]. Die Energie zur Überwindung dieser Hindernisse ist die Aktivierungs-
enthalpie, deren Bedeutung aus Bild 8 hervorgeht. 
 
 
Bild 8:  Kraft-Abstands-Kurven für die Hindernisüberwindung einer Versetzung bei unterschiedli-
chen Temperaturen, nach [68]. 
 
Hierbei sind Kraft-Abstands-Kurven für einen kurzreichenden Hindernistyp dargestellt, den 
eine Versetzung in Hindernisnähe bei verschiedenen Temperaturen vorfindet [69]. Die me-
chanische Arbeit zur Hindernisüberwindung ist schraffiert gekennzeichnet. Bei T  0 K muss 
die gesamte Energie zur Hindernisüberwindung mechanisch von außen aufgebracht werden, 
da keine thermische Aktivierung vorliegt. Erst oberhalb dieser Temperatur (T1, 2  0 K) stehen 
endliche Beträge an thermischer Energie ΔG1 und ΔG2 zur Verfügung, so dass der mechani-
sche Spannungsanteil geringer ausfällt. Das bedeutet, dass bei niedrigeren Temperaturen 
höhere Spannungen von außen angelegt werden müssen, um ein Hindernis zu überwinden. 
Oberhalb der dehnratenabhängigen Übergangstemperatur T0 wird die komplette Energie zur 
Überwindung des kurzreichenden Hindernisses thermisch aufgebracht. Das führt dazu, dass 
ausschließlich die Spannung G zur Überwindung der weitreichenden Hindernisse erzeugt 
werden muss.  
Die Fließspannung ist neben der Temperatur ebenfalls von der Dehnrate abhängig, was 
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zung im Gleitsystem gilt die mathematische Abhängigkeit von der Gleitversetzungsdichte gl, 
dem Burgersvektor b und der mittleren Versetzungsgeschwindigkeit v1, Gleichung (9) [70]. 
ȧ  gl ∙ b ∙ v1 (9) 
Der Wert v1 setzt sich aus dem Quotienten von mittlerem Versetzungslaufweg l und Ver-
setzungslaufzeit Δt zwischen zwei Hindernissen zusammen. Diese ergibt sich aus der Sum-
me der Laufzeit Δtl einer Versetzung zwischen zwei kurzreichenden Hindernissen und der 
Wartezeit ΔtW einer Versetzung vor einem kurzreichenden Hindernis. Es gilt Gleichung (10), 
da Δtl im Vergleich zu ΔtW vernachlässigbar klein ist. 
∆tl ≪ ∆tW (10) 
Demnach besteht für die Wartezeit die mathematische Abhängigkeit in Gleichung (11) [33].  
∆tW ≈ ∆t  
T
Hgl 1 ·  







Es zeigt sich, dass neben der Linearität zur Versetzungsdichte gl, zum Burgersvektor b und 
freien Hindernisabstand lH, eine reziproke Abhängigkeit zum Taylorfaktor MT und der Dehnra-
te ε besteht. Die Dehnrate ist eine Funktion der temperaturabhängigen Aktivierungsenthalpie 
ΔG(T), Boltzmann-Konstante k, Temperatur T und des Frequenzfaktors 0ε , Gleichung (12) 
[67]. 
ε  0ε  ∙ exp [
∆G(T)
k ∙ T
]  (12) 
Das Einsetzen von Gleichung (12) in Gleichung (11) ergibt die Mikrostruktur- und Texturab-
hängigkeit des Frequenzfaktors, Gleichung (13) [34]. 
0ε   
T




Die Ermittlung der relevanten Werkstoffkennwerte für das Modell des thermisch aktivierten 
Fließens erfordert die Transformation der Kraft-Abstands-Kurve in die Kraft-Hindernisbreite-
Kurve unterhalb von T0, was im Folgenden erklärt wird, Bild 9. 
 
Bild 9:  Darstellung der thermisch aktivierten Überwindung eines kurzreichenden Hindernisses 







d0 d d0 
d 
a) b) 
ε̇ = const., T = const. bei 0 K < T < T0 
∆G 
∆G0 - ∆G 
∆G 
∆G0 - ∆G 
0 
c) 







∆ 0 - ∆G 




Die Hindernisüberwindung wird ausschließlich dann möglich, wenn der Wert der extern 
aufgebrachten Spannung dem Betrag ΔG0  ΔG entspricht (Bild 9 a). Dieser lässt sich durch 
die Transformation der Kraft-Abstands-Kurve integrativ mit Gleichung (14) berechnen (Bild 
9 b) [35]. 




Durch Umrechnung des Kraftterms in die durch den Taylor-Faktor normierte Fließspannung 
*/MT entsteht die in Bild 9 c dargestellte Abhängigkeit vom Aktivierungsvolumen vA, Glei-
chungen (15) und (16) [35], 
F*∙ d  
*
MT
 ∙ b ∙ l ∙ d  
*
MT
∙ vA (15) 
vA  b ∙ l ∙ d, (16) 
mit Burgersvektor b, freiem Hindernisabstand l und Hindernisbreite d. Experimentell lässt 
sich vA durch isotherme Dehnratenwechselversuche bestimmen, Gleichung (17). Hierbei wird 
die Verformungsgeschwindigkeit während des Versuches von 1ε  auf 2ε  verändert und der 
sich einstellende Spannungssprung Δ registriert [34]. 






Die Ermittlung von vA kann ebenfalls durch Temperaturwechselversuche bei konstanter 
Dehnrate erfolgen, wenn der Faktor ( )0ln εε   bekannt ist, Gleichung (18) [34]. 




Eine weitere Möglichkeit zur Berechnung des Aktivierungsvolumens kann durch Spannungs-





mit dem Anstieg s1 aus der Auftragung von Gleichung (20). 
∆  0  (t)  s ∙ ln(t  cR) (20) 
Der Spannungsabfall Δ während der Relaxation berechnet sich aus der Differenz der 
Spannungen vor der Relaxation (0) und nach definierter Zeit t ((t)). Die Konstante cR bein-
haltet die Aktivierungsenergie und die Temperatur [72]. Wenn der lineare Zusammenhang 
aus Gleichung (20) nicht anwendbar ist, gilt für das Aktivierungsvolumen Gleichung (21) [71]. 








Der Wert ̇  kennzeichnet die Änderung der Spannung in Abhängigkeit von der Zeit.  
Die Integration von Gleichung (15) liefert ∆G0  ∆G in Abhängigkeit von der Temperatur, 
wodurch sich durch Extrapolation eines linearen Zusammenhangs auf die Ordinate und Abs-
zisse ∆G0 und T0 bestimmen lassen. Mathematisch betrachtet folgt die Übergangstemperatur 
T0 dem Zusammenhang aus Gleichung (22) [34]. 
T0  ( )εε 0
0
 · ln k
GΔ
 (22) 
Durch Einsetzen von Gleichung (22) in Gleichung (4) unter Addition des athermischen Span-
nungsanteils G wird die Abhängigkeit der Fließgrenze von Temperatur und Dehnrate wie 
folgt beschrieben, Gleichung (23). 














Dieser Modellansatz versucht durch Verwendung metallphysikalischer Parameter, den Fließ-
beginn durch das Auftreten der Versetzungsbewegung zu beschreiben. Es muss darauf hin-
gewiesen werden, dass im realen Werkstoff, vor allem mit hexagonaler Kristallstruktur, meh-
rere Verformungsmechanismen aktiv sind, so dass dieser mathematische Ansatz deutlich 




2.1.2 Mechanische Zwillingsbildung 
 
Nach dem VON-MISES-Kriterium müssen für eine homogene plastische Verformung ohne 
Rissbildung an den Korngrenzen fünf unabhängige Gleitsysteme beteiligt sein [73]. Im Fall 
von Magnesium und seinen Legierungen ist das durch die Versetzungsbewegung auf den 
Basalebenen bei Raumtemperatur nicht gegeben, da von den drei Gleitsystemen nur zwei 
unabhängig sind (vgl. Tabelle 1). Ein Gleitsystem ist unabhängig, wenn die Verformung die-
ses Gleitsystems nicht durch die Kombination von Gleitung auf anderen Gleitsystemen gene-
riert werden kann [14]. Zur Erfüllung des VON-MISES-Kriteriums liefert die Zwillingsbildung 
einen Beitrag zur plastischen Verformung [74]. Hierbei handelt es sich um eine spiegelsym-
metrische Scherung eines Kristallbereichs K2 in Richtung 1, Bild 10 [75]. 





Bild 10: Schematische Darstellung der Zwillingsbildung, Scherung eines Kristallbereichs K2 um den 
Winkel (K2, K2‘), nach [75]. 
 
Die Form der Scherung und damit die Art des Zwillingssystems, ist vom c/a-Achsen-
verhältnis abhängig [16, 20]. Bild 11 verdeutlicht, dass ein zunehmendes Achsenverhältnis 
zu einem Steigen und Fallen der Zwillingsscherung führen kann.  
 
Bild 11: Zwillingsscherung g in Abhängigkeit vom c/a-Verhältnis, nach [20]. 
 
Demnach verringert sich der Scherbetrag der Zugzwillingsbildung im Gegensatz zur 
Druckzwillingsbildung, so dass die Wahrscheinlichkeit des Auftretens der Zugzwillingsbildung 
höher ist, da dieser Vorgang einfacher ablaufen kann [21]. In reinem Magnesium beträgt das 
c/a-Verhältnis 1,624 und liegt hierbei sehr nah am idealen Wert von 1,633 [76]. Ein positiver 
Anstieg kennzeichnet eine c-Achsenverkürzung des Kristalls, so dass Druckzwillinge 










































des Kristalls in c-Richtung, weshalb dieser Vorgang als Zugzwillingsbildung (൛112ത1ൟ, ൛101ത2ൟ) 
bezeichnet wird [20]. Das führt dazu, dass die auf die Elementarzelle bezogene Beanspru-
chungsrichtung die Aktivierung eines Zwillingssystems fördert oder hemmt [17]. 
Abhängig vom c/a-Verhältnis können Zwillingssysteme entweder Zug- oder Druckzwillinge 
sein. Zugzwillinge sind bei Magnesiumlegierungen im Gegensatz zu Druckzwillingen relativ 
gut im Lichtmikroskop zu detektieren, Druckzwillinge erscheinen sehr häufig in dünner Form 
und liegen unter der Detektionsgrenze des Lichtmikroskops [23]. Zugzwillinge sind hingegen 
breiter und linsenförmiger in der Ausprägung [77]. Die Ursache liegt in der Größenordnung 
der Zwillingsscherung. Je größer die Scherung durch den Zwilling, umso größer sind die ela-
stischen Spannungen, die das Zwillingswachstum behindern. In der Literatur wird häufig die 
Doppelzwillingsbildung (sog. double twinning) erwähnt, die in den Untersuchungen von 
ULACIA et al. [78] bevorzugt bei hohen Dehnraten bei AZ31 auftritt. Hierbei handelt es sich 
um ൛101ത1ൟ-Zwillingsbildung, gefolgt von ൛101ത2ൟ-Zwillingsbildung, Bild 12 [79, 80].  
 
Bild 12: Schematische Darstellung der Doppelzwillingsbildung:  
a)  {10−11}-Druckzwillingsbildung gefolgt von  
b)  {10−12}-Zugzwillingsbildung, nach [80].  
 
Bei der anfänglichen ൛101ത1ൟ-Druckzwillingsbildung erfolgt eine Scherung der Basalebene 
in der ۃ112ത0ۄ-Richtung. Dadurch sind die (0001)-Ebenen im Zwilling im Vergleich zu den 
൛101ത1ൟ-Ebenen um ~62° verkippt. Die Aktivierung des ൛101ത1ൟۃ12ത10ۄ-Druckzwillingssystems 
führt zu einer Rotation der c-Achse um rund ~56°. Eine nachfolgende ൛101ത2ൟۃ101ത1ۄ-Zug-
zwillingsbildung lässt die Ebene des Druckzwillings um ~86° rotieren, so dass die c-Achse 
der Doppelzwillinge insgesamt um ~38° im Vergleich zur ursprünglichen Kristallorientierung 
geneigt ist. Zugzwillingsbildung kann eher zu einer verbesserten Duktilität führen [40]. Auf-
grund der Reorientierung durch den Zwilling in eine für die Versetzungsgleitung „härtere“ 
Orientierung wird die Verfestigung erhöht und die vorzeitige plastische Instabilität verzögert 
[41]. Nach BARNETT [81] kann der Vorgang der Doppelzwillingsbildung, der die Stauchung 












nungen wird ein 45°-Scherversagen bei Magnesium beobachtet, das auf Entfestigungsvor-
gänge und lokale Zwillingsporenbildung zurückgeführt wird [82]. Druck- und Doppelzwillinge 
sind für die a-Versetzungsbewegung auf den Basalebenen im Vergleich zum Mutterkorn 
günstiger orientiert. Dadurch verformt sich der Zwilling sehr stark und es kommt zu Deh-
nungsinkompatibilitäten zwischen dem ursprünglichen Korn und dem Zwilling, so dass Riss-
bildung einsetzen kann. HARTT und REED-HILL [83] gehen davon aus, dass sich aus diesen 
Mikrorissen kleine Poren bilden, die bei weiterer Verformung wachsen und sich vereinen. Es 
bildet sich danach ein zackenförmiger Riss („Briefmarke“) aus, der zum Versagen führt. Die 
Bildung des Zugzwillings innerhalb des Druckzwillings behindert das Wachstum des Druck-
zwillings aufgrund von Kohärenzverlusten an der Zwillings-Matrix-Grenze [84]. Obwohl der 
Verformungsbetrag der Zwillingsbildung zur Gesamtverformung im Vergleich zur Verset-
zungsbewegung nur sehr gering ist (theoretisch max. ~6,5 % [85]), liefert die Zwillingsbildung 
einen entscheidenden Beitrag zur Dehnung. Dieser ist nach PÖTZSCH [21] durch die eintre-
tenden Gitterrotationen gekennzeichnet, so dass für Gleitvorgänge mehr günstig orientierte 
Körner zur Verfügung stehen und damit weitere Verformungen ermöglicht werden.  
Weitere Einflussfaktoren der Zwillingsbildung auf das Verfestigungsverhalten werden von 
KNEZEVIC et al. [84] und SALEM et al. [86] anhand von drei Effekten ausführlich beschrieben. 
Zum einen wandeln sich gleitfähige Versetzungen nach der Zwillingsbildung zu nichtgleitfä-
higen Versetzungen um (Basinski-Mechanismus), was einen Anstieg der Verfestigungsrate 
zur Folge hat. Der zweite Mechanismus kennzeichnet die Umorientierung der Körner infolge 
der Zwillingsbildung, so dass die entstehende Textur ver- oder entfestigend wirkt [80]. In Fol-
ge der {101̅2}-Zugzwillingsbildung konnte ein Anstieg der Bruchdehnung detektiert werden 
[77]. Die bei der Zwillingsbildung auftretende Umorientierung ist abhängig von der Zwillings-
art. In Tabelle 4 sind die Zwillingstypen mit den jeweiligen Verkippungswinkeln aufgeführt. 
 
Tabelle 4: Zwillingstypen mit zugehörigen Verkippungswinkeln für Magnesiumlegierungen [80].  
Zwillingstyp Zwillingsebene Verkippungswinkel/Achse 












Im dritten Fall teilen Zwillinge bestehende Körner und verringern somit die freie Weglänge 
der gleitenden Versetzungen, so dass ein Härtungseffekt ähnlich dem Hall-Petch-Mecha-
nismus entsteht [87–89]. Prinzipiell kann abgeschätzt werden, dass dieser Härtungseffekt 
ungefähr einem Drittel dessen entspricht, was eine zwillingsinduzierte Texturveränderung in 




eine „härtere“ Orientierung zur Folge hat [79, 84, 90]. Die Effekte der temperaturinduzierten 
Zwillingsbildung können mit einer Kältebehandlung in flüssigem Stickstoff bei −196 °C ge-
zeigt werden. Hierbei verfeinert sich das Gefüge und es verändert sich die Orientierung je 
nach Behandlungsdauer, so dass Härte und Zugfestigkeit ansteigen [91–93]. Mit steigender 
Zwillingsaktivität kann ein akustisches „Knacken“ ähnlich dem „Zinngeschrei“ wahrgenom-
men werden [14]. Die entstehenden Schallwellen können mit der Technologie der akusti-
schen Emission (AE) detektiert werden [94]. Somit steigt die Anzahl der AE-Signale mit zu-
nehmender Zwillingsbildung. Hierbei darf nicht die Versetzungsbewegung und deren Interak-
tion mit Zwillingen sowie die Möglichkeit des Losreißens von Versetzungen von Fremdato-
men (Portevin-Le-Chatelier-Effekt) ausgeschlossen werden, da diese Mechanismen eben-
falls AE-Signale erzeugen können. Das führt dazu, dass die AE-Counts bis 200 °C ansteigen 
und danach abfallen, obwohl sich die Zwillingsbildung mit steigender Temperatur verringert. 
Vielmehr ist festzustellen, dass dieser Abfall mit dynamischen Erholungs- und Rekristallisa-
tionsprozessen zusammenhängt. 
BARNETT [95] zeigt auf, dass die Aktivität der beschriebenen Verformungsmodi abhängig 
von der Temperatur ist, da diese die jeweilige kritische Schubspannung (engl. critical re-
solved shear stress, CRSS) beeinflusst, Bild 13. Die CRSS definiert sich als die Spannung, 
die zum einen bei dem jeweiligen Gleitsystem die Versetzungsbewegung, zum anderen die 
mechanische Zwillingsbildung auslöst. Unterhalb von Raumtemperatur gilt: CRSSbasal  
CRSSZwillingsbildung  CRSSprismatisch d CRSSpyramidal. Bei tiefen Temperaturen steigt die kritische 
Schubspannung der ca!-Gleitung stark an, die der mechanischen Zwillingsbildung und der 
Basalgleitung bleiben nahezu konstant. Es erhöht sich demnach der daraus resultierende 
Anteil der Zwillingsbildung an der Verformung. 
 
Bild 13: Kritische Schubspannung der Verformungsmechanismen in Abhängigkeit von der Tempe-
ratur, nach Literaturzusammenstellung von BARNETT [95]. 































Die jeweilige CRSS lässt sich nach BARNETT [95] in Abhängigkeit von Temperatur und 
Dehnrate, ausgedrückt durch den Zener-Hollomon-Parameter, berechnen, insofern eine Ab-
hängigkeit besteht, Gleichungen (24)−(27). Der Gültigkeitsbereich liegt hierbei unter Druck-
beanspruchung je nach Dehnrate zwischen 150 °C und 450 °C.  
 
CRSSbasal                  5 MPa (24) 
 
CRSSprismatisch         2,5 ln (Z)  38 MPa  (25) 
 
CRSSpyramidal           2,1 ln (Z)  32 MPa  (26) 
 
CRSSZwillingsbildung  32 MPa  (27) 
Die Temperatur- und Dehnratenunabhängigkeit der CRSS bei der Basalgleitung und der 
Zwillingsbildung wird in diesem mathematischen Ansatz ersichtlich, jedoch bezieht sich die 
Zwillingsbildung ausschließlich auf Zugzwillinge. WAN et al. [96] liefern in ihrer Arbeit eine 
Zusammenstellung der kritischen Schubspannungen unterschiedlicher Verformungssysteme 
für Mg und seine Legierungen, Tabelle 5. Hierbei erfolgt u. a. die korrekte Unterteilung in 
Zug- und Druckzwillingsbildung. Im Vergleich zu dem CRSS-Wert der Basalgleitung von 
BARNETT (5 MPa) liegt dieser hier deutlich niedriger (0,45–0,81 MPa). 
 
Tabelle 5: Kritische Schubspannung (CRSS) bei Raumtemperatur für verschiedene Deformati-













CRSS [MPa] 0,45–0,81 39,2 45–81 2,0–2,8 76–153 
 
In den Untersuchungen von REH und HÖTZSCH [19] an polykristallinem Magnesium zwi-
schen 77 K und Raumtemperatur bestätigen sich die Vermutungen, dass die Basalgleitung 
und die {101̅2}-Zwillingsbildung die dominierenden Verformungsmechanismen sind. YI et al. 
[97] simulierten das Verhalten unter Zugbeanspruchung mit einem Viscoplastic-Self-
Consistent-Ansatz (VPSC) und verglichen ihre Ergebnisse mit realen Werkstoffversuchen 
und den dabei auftretenden Texturveränderungen. Es zeigte sich, dass die CRSS der Ver-
setzungsgleitung richtungsunabhängig ist, wohingegen sie sich bei der Zugzwillingsbildung 
um das 400fache vergrößert, wenn eine Zugbeanspruchung senkrecht anstatt parallel zu 
den Basalebenen anliegt. Dadurch werden bei unterschiedlichen Beanspruchungsrichtun-
gen, je nach Kornorientierung, unterschiedliche Verformungsmechanismen aktiv, so dass 
das mechanische Werkstoffverhalten anisotrop wird [98, 99]. 




Darüber hinaus beschreiben DUDAMELL et al. [23] in ihren Untersuchungen ebenfalls eine 
Abhängigkeit des Verformungsmodus von der Dehnrate. Das Ausmaß der Zugzwillingsbil-
dung vergrößert sich bei dynamischer Verformung (103 s−1, T  RT) unter Zug- sowie Druck-
beanspruchung. Druck- und Doppelzwillingsbildung werden hingegen von der Dehnrate nicht 
signifikant beeinflusst. Die Autoren gehen sogar davon aus, dass beide Zwillingsmodi durch 
steigende Dehnraten behindert werden, was im Widerspruch zu den Ergebnissen von ULACIA 
et al. [78] steht, wo die Doppelzwillingsbildung bei hohen Dehnraten begünstigt wird. In den 
Untersuchungen von DUDAMELL et al. [23] und ULACIA et al. [100] bildet sich eine zusätzliche 
Texturkomponente bei der vorliegenden Beanspruchung aus, die auf zunehmendes verzwil-
lingtes Volumen zurückgeführt werden kann. Durch die Umorientierung wird die Verset-
zungsbewegung befördert, so dass der Härtungseffekt aufgrund der Versetzungs-Zwillings-
Interaktionen besonders stark ausgeprägt ist. Der Grund für die bevorzugte Zugzwillings-
bildung bei hohen Dehnraten ist die lokal hohe Energieansammlung in Korngrenzennähe 
[101]. Des Weiteren verhindert die kurze Versuchszeit, dass ausreichend Gleitvorgänge ab-
laufen, so dass die Zwillingsbildung aktiviert wird. Jedoch blieb bisher ungeklärt, welches 
Zwillingssystem bei hohen Dehnraten bevorzugt auftritt. Zwillingsbildung wird durch kleine 
Scherungen und kooperative Atombewegungen ausgelöst, deren Einfachheit durch den posi-
tiven gitterspezifischen Parameter q für jedes Zwillingssystem beschrieben werden kann 
[87]. Je niedriger q ist, umso einfacher sind die Atombewegungen zu realisieren. Während 
für Zugzwillingsbildung q  4 gilt, beträgt der Wert bei der Druckzwillingsbildung q  8. Atom-
bewegungen sind grundsätzlich thermisch aktiviert, so dass eine Dehnratenerhöhung dem 
negativ entgegensteht. Besonders ausgeprägt ist dies, wenn es sich um komplexe Vorgänge 
handelt [23]. Die Folge ist, dass die Zugzwillingsbildung im Vergleich zur Druckzwillingsbil-
dung bevorzugt bei hohen Dehnraten auftritt [23]. Der Einfluss der Dehnrate führt dazu, dass 
Zugzwillinge sogar bis 400 °C bei 103 s−1 unter Druckbeanspruchung sichtbar waren [100]. 
Bei einer Dehnrate von 10−3 s−1 erfolgt bei 200 °C ein Übergang zwischen dem zwillingsdo-
minierten und dem versetzungsgleitendominierten Verformungsverhalten. Nach ULACIA et al. 
[100] ist die Abnahme der CRSS vom Nicht-Basal-Gleiten mit steigenden Temperaturen bei 
hohen Dehnraten geringer als bei niedrigen. Die Dehnratenabhängigkeit der kritischen 
Schubspannung ist beim Pyramidengleiten bei Raumtemperatur höher als bei der prismati-
schen Versetzungsbewegung. Die kritische Schubspannung der Zwillingsbildung und des 
Basalgleitens gilt jedoch im Allgemeinen als dehnratenunabhängig [95]. Des Weiteren wird 
herausgearbeitet, dass die Textur, d. h. die Gesamtheit und Ausprägung der Kristallorientie-
rungen und die Beanspruchungsrichtung das Fließverhalten entscheidend beeinflussen. 
WANG et al. [102] und BEYERLEIN et al. [103] fanden heraus, dass die Zwillingsbildung 
bevorzugt an den Korngrenzen, je nach Defektdichte und Missorientierung, stattfindet. 




EBSD-Aufnahmen zeigten, dass Korngrenzen mit niedriger Missorientierung die Zwillings-
bildung begünstigen. 
Das Auftreten der Zwillingsbildung ist ebenfalls von der Korngröße abhängig [104, 105]. 
Mit sinkender Korngröße nimmt das Zwillingsvolumen ab und unterhalb einer kritischen 
Korngröße wird die Zwillingsbildung komplett gehemmt, so dass ausschließlich Versetzungs-
bewegung vorherrscht [41, 106]. Begründet wird dies durch die Spannungskonzentrationen 
auf den Gleitebenen bei größerem Korn, die vereinzelt Zwillingsbildung auslösen. Diese 
befördern die Generierung weiterer Zwillinge während der Verformung, so dass der 
Zwillingsanteil mit zunehmender Dehnung steigt [104]. JAIN et al. [40] vermuten, dass damit 
die reziproke Korngrößenabhängigkeit der Verformbarkeit begründet werden kann, da mehr 
Zwillinge im Grobkorn als im Feinkorn gebildet werden, was die Wahrscheinlichkeit für 
zwillingsinduzierte Rissbildung befördern kann. Die Korngröße hat ebenfalls einen Einfluss 
auf die CRSS der Verformungsmechanismen [107]. Je geringer die Korngröße, umso größer 
die CRSS der Basalgleitung und der Zwillingsbildung. Auch die chemische Zusammen-
setzung hat einen Einfluss auf die CRSS. Ein steigender Zinkgehalt hat ein größer 
werdendes CRSSbasal, unabhängig von der Korngröße, zur Folge, wohingegen die 
CRSSZwillingsbildung nur bis 0,8 Atom-% korngrößenunabhängig ansteigt. Mit sinkender Korn-
größe nimmt bei 2,3 Atom-% danach die CRSSZwillingsbildung jedoch progressiv ab. Seltene 
Erden bewirken ebenfalls eine Kornfeinung. YE et al. [108] fanden heraus, dass ein Zu-
legieren mit Cer die kritische Auslösespannung der Zwillingsbildung im Vergleich zum reinen 
Mg um 15 % herabsetzt, wobei die CRSS der Basalgleitung unverändert bleibt. Ergänzend 
wurde herausgearbeitet, dass das Zwillingsverhalten von der Anzahl der bestehenden 
Versetzungen im Werkstoff abhängt, da diese die Zwillingsbildung positiv beeinflussen 
können.  
Im Schrifttum wird ein sog. „Untwinning“- bzw. „Detwinning“-Mechanismus erwähnt, der die 
Zwillingsbildung als reversiblen Verformungsmodus beschreibt [109]. Diese Rückbildung 
bestehender Zwillinge wird bei Entlastung sowie bei der Änderung der Beanspruchung 
(Druck → Zug) deutlich [110]. Nach WU et al. [110] wird dies durch die Rückspannungen 
gefördert, die durch das Zwillingswachstum erzeugt werden. Die Zwillingsrückbildung 
erfordert niedrigere Aktivierungsspannungen als die Zwillingsbildung, da die Zwillinge dort 
bereits vorhanden sind und keine „Zwillingskeimbildung“ notwendig ist. LOU et al. [90] fanden 
heraus, dass der Flächenanteil der bei einer Druckbeanspruchung gebildeten Zwillinge fZB 
mit zunehmender Stauchung erwartungsgemäß zunimmt (pl  0,023: fZB  26 %, 
pl  0,046: fZB  58 %, pl  0,072: fZB  72 %), Bild 14.  





Bild 14: Untwinning-Mechanismus in AZ31, nach [90]:  
 a)  Zugzwillingsbildung im Druckbereich,  
 b)  Untwinning unter nachfolgender Zugbeanspruchung.  
 
Bei nachfolgender Zugbeanspruchung bis 4 % plastischer Verformung verschwinden die 
ausgeprägten Zwillingsbänder jedoch zunehmend. In-situ-EBSD-Messungen von YIN et al. 
[111] an AZ31 bestätigen eine Dickenverringerung der unter Druckbeanspruchung gebil-
deten und danach zugverformten Zwillinge, Bild 15. Die Körner weisen nach der Zugbean-
spruchung nahezu die gleiche Orientierung wie im unverformten Ausgangszustand auf, da 
bei der Rückbildung eine Reorientierung um 86° in Analogie zur Zugzwillingsbildung statt-
findet [112]. Während die reine Zwillingsbildung im Druckversuch mit der akustischen 
Emissionstechnik detektierbar ist, können das Zwillingswachstum und der Detwinning-
Mechanismus aufgrund der niedrigen AE-Intensität nicht ermittelt werden [90]. 
 
Bild 15: In-situ-EBSD-Messungen der Zwillingsbildung und –rückbildung an AZ31 [111]: 
 a)  extrudierter Ausgangszustand,  
 b)  Zwillingsbildung bei 3 % plastischer Druckverformung,  















































Bei der Umformung von Magnesiumlegierungen werden Körner verlängert und gedreht, so 
dass sich charakteristische Vorzugsorientierungen, sog. Texturen, ausbilden [113]. Umform-
texturen entstehen vor allem beim Strangpressen und Walzen, so dass sich die Basalebenen 
parallel zur Umformrichtung anordnen (Bild 16). 
 
a) b) 
Bild 16: Schematische Darstellung der Texturausbildung bei Magnesiumlegierungen in  
 Abhängigkeit vom Umformverfahren: 
 a)  Strangpressen (nach [113]), 
 b)  Walzen. 
 
Herstellungsbedingte Umformtexturen können einen Unterschied zwischen dem Zug- und 
Druckfließspannungsverhalten hervorrufen, was als Spannungs-Differenz-Effekt (SD-Effekt) 
bezeichnet wird, Bild 17 a [89, 114].  
 
Bild 17: a)  Unterschied des Spannungsverlaufs unter Zug- und Druckbeanspruchung (Span-
nungs-Differenz-Effekt) von gewalztem AZ31 bei RT und 10−3 s−1 in TD,  
 b)  Verfestigungsverhalten in Abhängigkeit der Beanspruchung, (LA … Belastungsrich-
tung) nach [84]. 
 
Wie bereits beschrieben, entsteht bei Walzprodukten i. d. R. eine Basaltextur, bei der die 
hexagonalen Elementarzellen mit ihrer c-Achse senkrecht zur Umformrichtung ausgerichtet 
sind. Je nach Beanspruchung (Zug oder Druck) stellt sich ein unterschiedliches Fließspan-




nungs-Verformungs-Verhalten ein. Aufgrund des kleinen c/a-Verhältnisses ist die {101̅2}-
Zwillingsbildung bei parallel zur Walzrichtung wirkender Belastung nur unter Druck-, bei 
senkrecht wirkenden Spannungen nur unter Zugbeanspruchung möglich. Im Fall der Zug-
beanspruchung verformt sich der texturierte Werkstoff über Basalgleitung, insofern eine 
leichte Verkippung der Elementarzellen und damit ein Schmid-Faktor größer Null vorliegen 
(vgl. Gleichung (1)). Der niedrige Schmidfaktor der Basalebenen ist u. a. der Grund, warum 
die Spannungen unter Zugbeanspruchungen beim Einsetzen des Fließens größer sind. Das 
von-Mises-Kriterium kann unter Zugbeanspruchung nur durch die Aktivierung des nicht-
basalen Gleitens erfüllt werden. Da die Basalgleitung zu einem Spannungsanstieg führt, wird 
in günstig orientierten Körnern die CRSS des nicht-basalen Gleitens erreicht, so dass dieser 
Mechanismus einsetzen kann. Die exemplarische Fließkurve unter Druckbeanspruchung 
(Bild 17 a) verläuft anfänglich sehr flach und zeigt danach ein ausgeprägtes Verfestigungs-
verhalten bei Umformgraden oberhalb von ~0,07 aufgrund der zunehmenden Zwillingsbil-
dung (Bild 17 b). Dies konnte ebenfalls in den Untersuchungen von SCHWARZ et al. an gieß-
gewalztem und wärmebehandeltem [115, 116] sowie ECAP [47] AZ31 beobachtet werden. 
Jedoch ist nicht die Kornfeinung infolge der Zwillingsbildung ursächlich, da diese bereits bei 
geringen Umformgraden deutlich an Größe zunimmt [84]. Vielmehr entsteht der Verfesti-
gungseffekt durch die eintretende Texturveränderung in eine „härtere“ Orientierung aufgrund 
des Zwillingsscherprozesses.  
Die Untersuchungen von ULACIA et al. [100] an gewalztem und AL-SAMMAN et al. [117] an 
extrudiertem AZ31 zeigen, dass bei niedrigen Dehnraten von 10−3 s−1 die Ausmaße des SD-
Effektes mit steigender Temperatur abnehmen, bis der Werkstoff isotrop wird. TAN [118] be-
gründet dies mit der Abnahme der Zwillingsbildung, da die Deformation bei hohen Tempera-
turen vorzugsweise über Gleitung erfolgt. Eine Erhöhung der Dehnrate auf 103 s−1 bewirkt 
höhere Zug-Druck-Unterschiede um Faktor 3, selbst bei Temperaturen von 400 °C [100]. Je 
nach Anzahl und Form von vorhandenen Ausscheidungen kann der SD-Effekt und damit die 
Zug-Druck-Asymmetrie verringert werden [66]. YIN et al. [119] weisen darauf hin, dass neben 
der Textur die Korngröße ebenfalls einen Einfluss auf den SD-Effekt hat. In den Untersu-
chungen zeigt sich, dass unterhalb einer kritischen Korngröße von 0,8 µm keine Zwillingsbil-
dung stattfindet, so dass eine zwillingsinduzierte Fließgrenzenasymmetrie nicht länger exi-
stent ist. 
Je nach Anzahl und Form von vorhandenen Ausscheidungen kann der SD-Effekt und da-
mit die Zug-Druck-Asymmetrie verringert werden [66]. Stäbchenförmige, in Richtung der c-
Achse befindliche Ausscheidungen vergrößern den SD-Effekt, wohingegen flache Basalaus-
scheidungen den SD-Effekt verringern. Die Ursache dafür ist, dass das Zwillingswachstum 
durch Basal-Ausscheidungen gehemmt wird.  




Das Ausmaß des SD-Effektes lässt sich durch das Verhältnis der Fließgrenzen aus dem 
Zug- und Druckversuch mit dem Faktor sSD quantifizieren, Gleichung (28) [118]. Da in ge-
walzten Magnesiumlegierungen die Zugfließgrenzen größer als die Druckfließgrenzen sind, 






Ein weit verbreiteter Ansatz zur Quantifizierung des SD-Effekts basiert auf SPITZIG und 
RICHMOND [120], Gleichung (29). 
Hierbei sind d0,2 und Rp0,2 die Stauch-/Dehngrenze aus dem Druck- bzw. Zugversuch.  
Die Kenntnis eines möglichen SD-Effektes ist vor allem bei der Simulation von Umform-
prozessen von Flachprodukten entscheidend, da hierbei jeweils überlagernde Druck- und 
Zugspannungen auftreten können [121]. 
 
 
2.1.4 Dynamische Erholung 
 
Bei der Erholung und bei der Rekristallisation (siehe Kapitel 2.1.5) wird unterschieden, ob 
der Vorgang ohne mechanische Beanspruchung (statisch) oder während der Verformung 
(dynamisch) auftritt. Durch eine vorausgehende Umformung befindet sich der Werkstoff in 
einem thermodynamisch instabilen Zustand [14]. Dieser ist bei niedrigen Umgebungstempe-
raturen mechanisch stabil, da sich die auf der Gleitebene befindlichen Versetzungen in ei-
nem mechanischen Kräftegleichgewicht befinden. Eine Temperaturerhöhung hat zur Folge, 
dass diese Stabilität durch Versetzungsbewegungen (Klettern, Quergleiten) überwunden 
wird. Dies führt dazu, dass die Versetzungen einen energetisch günstigeren Zustand an-
nehmen bzw. deren Anzahl verringert wird. Erholung kennzeichnet demnach zum einen die 
Annihilation von Versetzungen mit gegensätzlichem Vorzeichen auf der gleichen Gleitebene 
(Bild 18 a), zum anderen das Klettern von Versetzungen mit anschließender Kleinwinkelkorn-
grenzenbildung (Polygonisation bzw. Subkornbildung), Bild 18 b. Liegen zwei unterschiedlich 
gepolte Versetzungen auf benachbarten (und nicht denselben) Gleitebenen, kommt es zur 
Bildung eines Versetzungsdipols, was einer Leerstellenkette entspricht, Bild 18 c.  









Bild 18: Schematische Darstellung der Erholung infolge von unterschiedlichen Mechanismen, 
nach [14, 122]: 
 a)  Annihilation,  
 b)  Polygonisation und  
 c)  Dipolbildung von Stufenversetzungen.  
 
Bei der Umformung bei erhöhten Temperaturen kann sich, je nach Legierungszusammen-
setzung, Umformgeschichte und Deformationsbedingungen, ein Abfall des Verfestigungs-
niveaus einstellen [14, 44, 123]. Der Grad der Erholung hängt neben der Versetzungsdichte 
von der Versetzungsaufspaltungsweite und damit von der Stapelfehlerenergie ab [26]. Mit 
steigender Stapelfehlerenergie des Werkstoffes verringert sich die Aufspaltungsweite vor-
handener Versetzungen. Demnach erfolgt die einfachere Rekombination der Partialanteile, 
und die Schraubenanteile können leichter in energetisch günstigere Positionen (Annihilation, 
Subkörner) quergleiten. Je nachdem, in welchem Winkel zur c-Achse die Beanspruchung 
vorliegt, können sich Versetzungen z. B. auf den Prismenebenen (hohe SFE) bewegen, so 
dass die dynamische Erholung hierbei gefördert wird [23]. Demzufolge besteht eine Abhän-
gigkeit der dynamischen Erholung von der Ausgangstextur des Werkstoffes. 
Je nach Leerstellenkonzentration kann das Klettern von Stufenversetzungen durch den 
Mechanismus der Leerstellendiffusion erfolgen [124]. MYSHLYAEV et al. [125] fanden erholte 
Bereiche in Zwillingen, Zwillingskreuzungspunkten und in der Nähe von Korngrenzen. 
Grundsätzlich ist für die Erholung keine Inkubationszeit notwendig, da ausschließlich thermi-
sche Aktivierungsvorgänge eine Rolle spielen [14]. Demnach behindern hohe Dehnraten die 
während der Verformung auftretenden dynamischen Erholungsprozesse [23, 125]. KOIKE 
[126] entdeckte anhand von TEM-Untersuchungen an verformtem AZ31, dass dynamische 
Erholungsprozesse (engl. dynamic recovery, DRV) bereits bei Raumtemperatur in vereinzel-




a) Annihilation b) Polygonisation
c) Dipolbildung




2.1.5 Dynamische Rekristallisation 
 
Aufgrund ihrer Stapelfehlerenergie (SF  125 mJ/m²) treten bei der Hochtemperatur-
umformung von Mg-Legierungen neben den dynamischen Erholungsvorgängen ebenfalls 
dynamische Rekristallisationsvorgänge (engl. dynamic recrystallization, DRX) auf [125, 127]. 
Dies führt oberhalb von 200 °C zu einer signifikanten Erhöhung der Duktilität bei gleichzeiti-
ger Entfestigung, da sich die in Folge des Mangels an einfach aktivierbaren Gleitsystemen 
gebildeten Spannungskonzentrationen verringern [100, 117, 128, 129]. Je nach Temperatur 
zeigen die Fließkurven nach einer anfänglichen Verfestigung ein konstantes bzw. leicht ab-
fallendes Fließspannungsniveau, Bild 19.  
 
Bild 19: Fließkurven von AZ31 bei 10−2 s−1 in Abhängigkeit der Temperatur, nach [128].  
 
Neben einer ausreichend hohen Umformtemperatur ist als Triebkraft eine Mindest-
versetzungsdichte und damit ein kritischer Umformgrad erforderlich [130]. Ein steigender 
Umformgrad setzt die Rekristallisationstemperatur des Werkstoffes herab, da sich mehr ge-
speicherte Energie im Gefüge befindet und damit die Triebkraft zur Rekristallisation ansteigt 
[15]. Demzufolge muss weniger thermische Energie für den Rekristallisationsvorgang aufge-
wendet werden [44]. Durch Berechnung der Verfestigung   ∂W/∂W in Abhängigkeit von 
der wahren Spannung W (Bild 20 links), dem sog. Kocks-Mecking-Plot, lässt sich der kriti-
sche Umformgrad anhand des auftretenden Wendepunktes der spannungsabhängigen Än-
derung der Verfestigung ∂/∂W bestimmen (Bild 20 rechts) [117, 131–134]. Mit zunehmen-
der Dehnrate vergrößert sich die kritische Spannung zum Einsetzen der DRX, während sich 
der kritische Umformgrad verringert [135]. Die Ursache dafür ist, dass sich mehr Versetzun-
gen während der kurzen Versuchszeit bewegen müssen und demnach einen Spannungsan-
stieg infolge höherer Verfestigung erzeugen.  





Bild 20: Bestimmung des kritischen Umformgrades durch Ermittlung des Wendepunktes des  
∂/∂W-W-Diagrammes von AZ31, nach [135]. 
 
Des Weiteren kommt es zu einem größeren Versetzungsaufstau, was zu einer höheren Ver-
zerrungsenergie durch die lokal höhere Versetzungsdichte führt, so dass sich die benötigte 
Triebkraft für das Einsetzen der DRX zu niedrigeren Dehnungen verschiebt. Weiterhin unter-
stützen hohe Temperaturen und niedrige Dehnraten die Energieakkumulation und sorgen für 
eine steigende Beweglichkeit der dynamisch gebildeten und nachfolgend wachsenden Korn-
grenzen [136, 137]. AL-SAMMAN et al. [117] gehen davon aus, dass die DRX-Keimbildung 
abhängig von der Beanspruchungsrichtung und der Ausgangsorientierung des Werkstoffes 
ist. 
Je nach Kinetik wird zwischen kontinuierlicher (engl. continuous dynamic recrystallization, 
CDRX) und diskontinuierlicher (engl. discontinuous dynamic recrystallization, DDRX) dyna-
mischer Rekristallisation unterschieden [132]. Bei der DDRX entstehen kettenförmige Keime, 
die anschließend je nach Legierungszusammensetzung, Korngröße, Textur und Beanspru-
chungsbedingungen wachsen [100, 117]. Im Unterschied zur CDRX werden bei der DDRX 
neue versetzungsarme Körner gebildet, da versetzungsreiche Bereiche „aufgezehrt“ werden 
[26]. CDRX lässt sich nur schwer von DDRX unterscheiden, da beide Vorgänge bevorzugt in 
Korngrenzennähe stattfinden [100]. 
CDRX ist durch die Bildung von Großwinkelkorngrenzen (Kippwinkel  15°) aus Subkör-
nern gekennzeichnet. Dies setzt eine starke Kleinwinkelkorngrenzenformation (Kippwin-
kel  15°) infolge starker Erholungsvorgänge (Versetzungsklettern, −quergleiten) voraus, wo-
durch es sich hierbei vielmehr um einen ausgeprägten Erholungsprozess handelt, Bild 21 a 
[138]. Die Subkornbildung tritt bevorzugt in Korngrenzennähe, d. h. in der Mantelregion eines 
Kornes auf, da hier Versetzungen infolge von Gleitvorgängen aufgestaut werden [139]. Da-
durch steigt die Versetzungsdichte lokal an und es entstehen Spannungsüberhöhungen im 
aufgestauten Bereich [24]. Die Reduktion der Spannungsfelder wird durch die Bildung von 
AZ31 AZ31 




Kleinwinkelkorngrenzen erreicht. Die Aufnahme von Versetzungen in die Kleinwinkelkorn-
grenzen führt zu einer Missorientierungsveränderung zwischen den Bereichen beiderseits 
der Kleinwinkelkorngrenzen, so dass Großwinkelkorngrenzen gebildet werden, Bild 21 b 
[132]. In den Untersuchungen von YI et al. [25] zeigen die rekristallisierten Körner keine star-
ken Orientierungsänderungen. Dies wird damit begründet, dass sich bei hohen Dehnungen 
die rekristallisierten Körner wieder verformen und sich damit eine starke Verformungstextur 
ausbildet, die sich von der ursprünglichen Rekristallisationstextur unterscheidet. Somit äh-
neln sich die Kornorientierungen der verformten Matrix- und DRX-Körner. BACKX und KE-
STENS [140] wiesen bei der Verformung von AZ31 nach, dass mit steigender Temperatur von 
200 °C auf 300 °C eine gleichmäßigere Orientierungsverteilung vorliegt. Des Weiteren ver-
größerte sich der Anteil an rekristallisierten Körnern von 37 % (200 °C) auf 100 % (300 °C).  
 
 
Bild 21: Schematische Darstellung des Mechanismus der kontinuierlichen dynamischen Rekristal-
lisation, nach [139]. 
 
Nach ION et al. [141] kann die CDRX in Form der Rotationsrekristallisation (engl. rotational 
recrystallization, RDRX) auftreten. Hierbei rotieren die korngrenzennahen Bereiche, um für 
die Versetzungsbewegung günstigere Orientierungen einzustellen, so dass es zur schnelle-
ren Ausbildung von Subkörnern und danach zu Großwinkelkorngrenzen kommt. Körner, die 
dieser Rotation unterliegen, weisen einen Orientierungsgradienten auf [142]. Rekristallisierte 
Körner im Korngrenzenbereich können für die Basalgleitung günstig orientiert sein [141]. 
Aufgrund von Dehnungsinkompatibilitäten benachbarter Körner kann keine Scherung statt-
finden. Es kommt zur Ausbildung von Bändern, die mit steigender Dehnung und Temperatur 



























setzungsbewegung konzentriert, da die darin befindlichen Körner für Basalgleitung bevorzugt 
orientiert sind. FATEMI-VARZANEH et al. [144] fanden heraus, dass innerhalb der Scherbänder 
ein Härteanstieg zu verzeichnen ist, der auf sehr starke Kornfeinung zurückzuführen ist. Lo-
kale Spannungen sind die Folge, die lokale Dehnungen und partielle Rekristallisation auslö-
sen. Diese Spannungskonzentrationen können ebenfalls zur versagensrelevanten Ausbil-
dung von Poren und Scherbändern führen, Bild 22. 
 
Bild 22: Scherbandbildung in Folge dynamischer Rekristallisation, nach [141]. 
 
Bevorzugt findet die Rekristallisation an Stellen mit hoher Defektdichte, d. h. lokaler Ver-
setzungsbewegung wie z. B. Korngrenzen, Zwillingsgrenzen, Partikeln oder Scherbändern 
statt [135, 125, 141, 145].  
Bei der zwillingsinduzierten dynamischen Rekristallisation (engl. twinning induced dynamic 
recrystallization, TDRX) kann zwischen drei Bildungsmechanismen unterschieden werden 
(Bild 23) [139]:  
 
a)  Bildung an Zwillingskreuzungen von zwei sich schneidenden Primärzwillingen, 
b)  Sekundärzwillingsbildung innerhalb von Primärzwillingen, 
c)  Kleinwinkelkorngrenzenbildung innerhalb von Verformungs- oder Glühzwillingen. 
 
Danach kommt es zur Transformation der Zwillingsgrenzen zu Großwinkelkorngrenzen auf-
grund von Orientierungsänderungen durch die Versetzungen, welche die Missorientierung 
der Grenze ändern. AL-SAMMAN und GOTTSTEIN [138] wiesen DRX in Zugzwillingen von 
AZ31 nach. Es zeigte sich, dass je nach Orientierung des Zwillings DRX unterschiedlich 
stark ausgeprägt ist. Zwillinge mit ungünstiger Orientierung verformen sich anscheinend 
nicht, so dass es nicht zur Subkornbildung und demnach nicht zur DRX kommt. Hierbei kann 
die Möglichkeit jedoch nicht ausgeschlossen werden, dass die Zwillingsbildung der rekristal-









sten keine weitere Verformung des Werkstoffes vonstattenging, sind in diesem Fall dynami-
sche Rekristallisationsprozesse ausgeschlossen. 
 
Bild 23: Schematische Darstellung des Mechanismus der zwillingsinduzierten dynamischen Re-
kristallisation, nach [139]:  
 a)  DRX an Zwillingskreuzungspunkten,  
 b)  DRX in Doppelzwillingen,  
 c)  DRX in verformten Zwillingslamellen. 
 
Ein weiterer Keimbildungsmechanismus für die Entstehung neuer Körner ist ausschei-
dungsinduziert (engl. particle stimulated nucleation, PSN) [146]. Hierbei korreliert die Aus-
prägung der dynamischen Rekristallisation direkt mit der Ausscheidungsanzahl. In der Legie-
rung AZ91 führte die durch die Mg17Al12-Ausscheidungen induzierte Rekristallisation zu einer 
Schwächung der Textur [146]. In Seltenen-Erden-Legierungen wurde PSN mit dem Auftreten 
von Mg-Zr-Partikeln in Verbindung gebracht [147]. RE-haltige Partikel sind aufgrund ihrer 
sehr geringen Größe für die Texturschwächung infolge der Rekristallisation nicht verantwort-
lich. Vielmehr beeinflussen diese die Versetzungs- und Korngrenzenbewegung, was Textur-
veränderungen zur Folge haben kann. Es wurde jedoch auch berichtet, dass Mg17Al12-
Ausscheidungen im AZ31 für DRX durch Stabilisierung von Subkörnern nicht zwangsläufig 
notwendig sind [24]. Vielmehr sind die niedrige Stapelfehlerenergie, die hohe Korngren-
zendiffusionsrate und der Mangel an einfach aktivierbaren Gleitsystemen ausschlaggebend. 
Bei hohen Temperaturen kann es zum Ausbauchen von Korngrenzen kommen (sog. Bul-
ging-Mechanismus) [139]. Hierbei lokalisiert sich die Versetzungsbewegung in Korngrenzen-
nähe, Bild 24 a. In Verbindung mit Korngrenzengleiten entstehen starke Dehnungsgradien-
ten im Bereich der Korngrenzen, Bild 24 b. Versetzungsquellen emittieren nicht-basale Ver-
setzungen in das Korninnere. Durch Wechselwirkung mit Basalversetzungen werden Sub-
körner ausgebildet, Bild 24 c. Die Aufnahme neuer Versetzungen führt zu steigenden Orien-











TANGRI [148] entwickelten einen Ansatz für die dynamische Erholung als Vorbereitungspro-
zess für die dynamische Rekristallisation. Sie fanden heraus, dass an gröberen Körnern auf-
grund der höheren Korngrenzenlänge bevorzugt Erholungs- und Rekristallisationsvorgänge 
stattfinden als an feineren, so dass dort die Kleinwinkelkorngrenzenformation begünstigt 
wird. Die Folge sind kettenförmige Kornneubildungen entlang der gröberen Körner. 
 
Bild 24: Schematische Darstellung des Mechanismus der Korngrenzenausbauchung bei höheren 
Temperaturen, nach [139]:  
 a)  Versetzungslokalisierung in Korngrenzennähe,  
 b)  durch Korngrenzenscherung ausgelöste Dehnungsgradienten,  
 c)  Bildung von Großwinkelkorngrenzen. 
 
Der rekristallisierte Anteil bei der statischen (Xstat) und dynamischen Rekristallisation (Xdyn) 
kann durch die Gleichungen (30) und (31) berechnet werden [149]. 
 





]   (30) 
 





]   (31) 
Hierbei sind t0,5 und 0,5 die Zeit bzw. der Umformgrad bis zu 50%iger Rekristallisation, c der 
kritische Umformgrad und e1, e2, h1 sowie h2 werkstoffabhängige Koeffizienten. Während bei 
der statischen Rekristallisation eine Zeitabhängigkeit besteht, ist die dynamische Rekristalli-
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KOIKE et al. [162] wiesen Korngrenzengleiten an gezielt unter Zugbeanspruchung defor-
miertem AZ31 nach, Bild 27. Hierfür wurde die Oberfläche der Probe mit einem fokussierten 
Ionenstrahl (engl. focused ion beam, FIB) berastert. Die Verschiebung der Linien an den 
Korngrenzen deutet auf Korngrenzengleitung hin.  
 
Bild 27: Nachweis von Korngrenzengleitung durch die Verschiebung der durch fokussierten Io-
nenstrahl (FIB) aufgebrachten senkrechten Linien entlang der Korngrenzen (Dreiecke 
kennzeichnen die Kornverschiebungen entlang der gemeinsamen Korngrenze) [162]. 
 
In den Untersuchungen wurden ebenfalls Oberflächenprofile nach 10 % plastischer Ver-
formung bei Temperaturen von 20 °C, 150 °C und 250 °C mit einem Laser-Scanning-
Mikroskop aufgenommen, Bild 28.  
 
Bild 28: Oberflächenprofil, aufgenommen mit einem Laser-Scanning-Mikroskop bei einer plasti-
schen Verformung von 10 % bei Temperaturen von 20 °C, 150 °C und 250 °C, nach 
[162]. 
 
Die scharf durch Höhenunterschiede abgegrenzten Bereiche deuten auf die Verschiebung 
der Korngrenzen und damit auf Korngrenzengleiten hin. Die Flächen zwischen den Höhen-




änderungen sind das Korninnere. Es wird ebenfalls deutlich, dass mit zunehmender Tempe-
ratur das sichtbare „Wellenprofil“ abflacht, was auf die Aktivierung von nicht-basalen Gleit-
vorgängen und damit auf eine homogene Verformung im Korninneren zurückgeführt wird. 
Bei einer Temperatur von 250 °C liegen fast nahezu komplett flache Körner vor, die aus-
schließlich an den gemeinsamen Korngrenzen verschoben sind. Die hier vorliegenden Hö-
henunterschiede innerhalb der Körner sind auf Präparationseffekte infolge des elektrochemi-
schen Politurvorganges zurückzuführen. 
Für gleich bleibende Versuchsbedingungen gilt der Anteil der Dehnung infolge Korngren-
zengleitung GBS an der Gesamtdehnung ges als konstant [162]. 
GBS
ges
 const. (32) 
Mit steigender Temperatur nimmt die Bedeutung der durch GBS induzierten Dehnung an 
der Gesamtdehnung zu. Während er bei RT bei etwa 8 % liegt, steigt dieser bei 250 °C auf 
27 % an [126, 162]. Im Allgemeinen gelten DRV und GBS als Hochtemperatur-Mechanismen 
[163], die jedoch in den Untersuchungen von KOIKE [74, 126, 162] bei feinkörnigem AZ31 
(dKG  7–8 µm) ebenfalls bei Raumtemperatur auftreten können. Bei tiefen und hohen Tem-
peraturen kann GBS gleich ablaufen, da es eine sehr kleine Aktivierungsenthalpie aufweist 
[152]. Untersuchungen von STANFORD et al. [164] an AZ31 im Jahr 2011 widerlegen das Auf-
treten von GBS bei Temperaturen von 25 °C und 150 °C. Es konnte kein nennenswerter 
Dehnungsbetrag infolge von GBS nachgewiesen werden. Auch die von KOIKE et al. [162] 
gemessene Temperaturabhängigkeit der Korngrenzenscherung konnte nicht reproduziert 
werden. Anhand von Dehnungs-Verteilungs-Maps konnte bei beiden Testtemperaturen keine 
signifikante Dehnungslokalisierung in Korngrenzennähe im Vergleich zum Korninneren 
nachgewiesen werden. Die aufgetretene Reduktion der Anisotropie mit steigender Tempera-
tur wird vielmehr mit der zunehmenden Aktivierung von nicht-basalen Gleitsystemen begrün-
det, was von AGNEW und DUYGULU [85] bereits nachgewiesen und von BOEHLERT et al. [153] 
später bestätigt wurde. Die Verzerrung des korngrenzennahen Rasters wird darüber hinaus 
mit dem Auftreten von Ausbauch-Effekten infolge dynamischer Rekristallisation in Verbin-
dung gebracht. Die von KOIKE et al. [162] (Bild 28) gemessenen Höhenunterschiede im Profil 
können mit Dehnungsinkompatibilitäten in Korngrenzennähe während der plastischen Ver-
formung zusammenhängen, die Scherungsbeträge entstehen lassen. Durch Diffusions- und 
Gleitungsvorgänge können je nach Temperatur diese Inkompatibilitäten und damit Poren- 
und Rissbildung reduziert werden (engl. accommodation) [164]. Riss- und Porenbildung wur-
de bei AZ31 unter Zugbeanspruchung oberhalb von 400 °C bereits detektiert, was die Auto-
ren auf GBS zurückführten [158, 165]. Während des GBS kommt es zur Rotation der Körner 
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2.2 Herstellung von Mg-Blechen mit dem Gießwalzprozess 
 
Die Grundlage für die in dieser Arbeit stattfindenden Untersuchungen bilden Bleche aus ei-
ner Magnesiumlegierung des Mg-Al-Zn-Systems, die mit dem neuartigen Gießwalzprozess 
hergestellt wurden. Demnach werden im Kapitel 2.2 die Grundlagen zum Verständnis des 
TRC-Prozesses erläutert. Der schematische Ablauf beim Gießwalzen ist in Bild 31 darge-
stellt. 
 
Bild 31: Schematischer Aufbau der Gießwalzanlage am Institut für Metallformung, Technische 
Universität Bergakademie Freiberg, nach [121]. 
 
Hierbei werden AZ31-Masseln in einem Schmelzofen aufgeschmolzen und die Schmelze 
gelangt über die Gießrinne und anschließend durch die Gießdüse in das wassergekühlte 
Gießwalzgerüst mit gegenläufig drehenden Walzen [168]. Zwischen Schmelzofen und Gieß-
düse werden ungewollte Atmosphärenreaktionen des Werkstoffes in der Regel mit Schutz-
gas (Stickstoff und Schwefelhexafluorid SF6) unterbunden [169]. Die bei der Erstarrung auf-
tretenden Vorgänge im Walzspalt werden anhand von Bild 32 beschrieben.  
 
Bild 32: Schematische Darstellung der Erstarrungsvorgänge während des Gießwalzens. 
 

















Beim Kontakt mit den Walzen erfolgt eine Schnellerstarrung der Schmelze bei Abkühlraten 
von 80−350 K/s [7, 10, 170]. Nach der Erstarrung erfährt der Werkstoff eine erste Umfor-
mung. Im Gießbereich liegt flüssiges bzw. teilerstarrtes Magnesium vor, wobei beim Errei-
chen des Durcherstarrungspunktes mit dem Walzenabstand h0 keine Magnesiumschmelze 
mehr vorhanden ist. Das sog. „Setback“ kennzeichnet den Abstand zwischen der Aus-
trittsöffnung der Gießdüse und dem Ort des geringsten Walzenabstandes h1. Durch den 
Gießwalzprozess entsteht ein 3−7 mm dickes Vorband, das nach dem Gießwalzen besäumt 
und danach weiterverarbeitet werden kann. Das TRC-Material weist hierbei das in Bild 33 
dargestellte Gefüge auf. 
 
Bild 33: Lichtmikroskopische Aufnahme des gießgewalzten AZ31-Bleches im Längsschliff mit 
unterschiedlichen Mikrostrukturzonen, nach [171].  
 
Dieses ist durch eine charakteristische Mittenseigerung gekennzeichnet, die eine im Ver-
gleich zur restlichen Matrix abweichende Elementkonzentration aufweist. Ursachen hierfür 
sind die Temperatur- und Erstarrungsgradienten im Blech, so dass die Restschmelze von 
der Blechaußenseite in Richtung der Blechmitte erstarrt und sog. Seigerungslinien (o. a. 
„Fischgrätenstruktur“) sichtbar sind. Die Mittenseigerung sollte im Gießwalzprozess mög-
lichst reduziert werden, da sie bei späterer Werkstoffumformung zum Versagen führen kann. 
Verfahrensbedingt kann deren Position durch die Änderung der vertikalen Position der Gieß-
düse nach oben oder unten verschoben werden. Die Mikrostrukturausbildung beim Gieß-




walzen ist von vielen Faktoren abhängig: Wärmeübergang, Walzkräfte, Drehmomente, effek-
tive Dehnungen, Gießwalzgeschwindigkeit und Blechgeometrie [171]. Resultierend entsteht 
das in Bild 33 dargestellte Gefüge mit drei unterschiedlichen Zonen: Die schnellerstarrte 
Randzone, die globulitische Innenzone sowie die Stengelkristallzone.  
Im Vergleich zu konventionell hergestellten Magnesiumblechen können bei der Herstellung 
mit dem Gießwalzverfahren Prozessschritte und −kosten verringert werden, da aufwendige 
Zwischenglühungen und Walzschritte eingespart werden [171]. Weiterhin weisen TRC-
Bleche im Mittel ein feinkörnigeres Gefüge auf, wobei die Basaltextur durch den geringeren 
Gesamtumformgrad deutlich abgeschwächt ist [7]. Eine definierte Wärmebehandlung nach 
dem Gießwalzen ermöglicht eine weitere Texturabschwächung durch statische Rekristallisa-
tion [116].  
 
 
2.3 Einfluss des Spannungszustands auf das plastische  
Deformationsverhalten 
 
Im Schrifttum ist bekannt, dass die plastische Deformation polykristalliner metallischer Werk-
stoffe unter einachsiger Zugbeanspruchung bei Überschreitung der Streck- bzw. Dehngrenze 
einsetzt. Die Variation des Spannungszustandes führt dazu, dass der Übergang zwischen 
elastischer und plastischer Verformung unter diesem Kriterium nicht ausreichend bezifferbar 
ist [160]. Für diesen Zweck wird die sog. Vergleichsspannung V mit der kritischen Spannung 
krit verglichen. Bei V  krit verformt sich der Werkstoff plastisch. Die bekanntesten Fließbe-
dingungen sind die Schubspannungshypothese nach TRESCA und die Gestaltsänderungs-
hypothese nach VON MISES. Je nach Ansatz variieren diese um bis zu 15,5 % [160]. 
In Bild 34 ist die Grenze zwischen elastischer und plastischer Verformung in Abhängigkeit 
vom Spannungszustand durch eine exemplarische Fließortkurve dargestellt. Innerhalb der 
Ellipse verformt sich der Werkstoff ausschließlich elastisch, wobei das Erreichen der Kurve 
zu plastischer Verformung führt [160]. Während der plastischen Verformung kann sich die 
Fließfläche (Bereich innerhalb der Fließortkurve) vergrößern. Das Wachstum entsteht ober-
halb des Erreichens der eigentlichen Fließgrenze und entspricht dem Wert der aktuellen 
Fließspannung. Die Fließfläche wächst bei der isotropen Verfestigung symmetrisch um den 
Koordinatenursprung, insofern es sich um eine proportionale und nicht zyklische Beanspru-
chung handelt [172]. Form und Größe der Fließfläche verändern sich hingegen bei der kine-
matischen Verfestigung nicht, ausschließlich die Lage im Spannungsraum variiert, so dass 
der Werkstoff anisotrop wird [160].  




Der Bauschinger-Effekt kennzeichnet die Reduktion der Fließgrenze durch eine vorherge-
hende Belastung mit umgedrehten Vorzeichen [172]. Dieser lässt sich im Gegensatz zur iso-
tropen Verfestigung mit dem kinematischen Verfestigungsansatz beschreiben. 
 
Bild 34: Schematische Darstellung des Einflusses des Spannungszustandes auf den Fließbeginn 
mit zugehörigen Prüfmethoden, nach [173]. 
 
In Umformprozessen treten aufgrund der unterschiedlich zu formenden Bauteile variieren-
de Spannungszustände im Werkstoff auf, je nachdem welche Geometrie das zu fertigende 
Produkt aufweist. Dadurch können die Formänderungsgrenzen signifikant beeinflusst wer-
den, so dass die Qualität der Umformerzeugnisse variieren kann [174]. Im Folgenden wird 
das Auftreten der fünf unterschiedlichen Spannungszustände nach KEELER [175] anhand von 
Bild 35 erläutert. 
1.  Gleichmäßig biaxiale Zugbeanspruchung 
Im Ziehteilboden und der Kraftübertragungszone (Zarge) tritt eine biaxiale Zugbeanspru-
chung aus Radial- und Tangentialspannungen (r und t) auf.  
2.  Ebene Dehnung (engl. plain strain) 
Entlang der Stempelkantenrundung liegt eine behinderte einachsige Zugbeanspruchung 
vor, so dass die Nebenformänderung 2  0 ist. Dieser Bereich ist abhängig von der 
Stempelgeometrie. 
3. Einachsige Zugbeanspruchung 
 Im Flanschbereich treten bevorzugt Zugspannungen in Radialrichtung auf. 
4.  Scherung 
Große Hauptformänderungen werden durch eine Abnahme der Nebenformänderungen 
kompensiert. Für die in die Dickenrichtung auftretende Formänderung gilt 3  0. Sche-


















5. Einachsige Druckbeanspruchung 
Neben den Zug- treten im Flanschbereich ebenfalls Druckspannungen auf, die in Tan-
gentialrichtung wirken. Die Faltenbildung wird durch ausreichend hohe Druckspannun-
gen in Normalrichtung (Vn) verhindert. 
 
Bild 35: Darstellung der beim Tiefziehen auftretenden Beanspruchungen, nach [176]. 
 
Verformungsmodi zwischen Scherung (4) und einachsiger Druckbeanspruchung (5) kön-
nen eine Dickenzunahme, und damit das Knicken und die Faltenbildung des Bleches bewir-
ken. Die Zustände zwischen biaxialem Zug (1) und Scherung (4) führen zu einer Dicken-
abnahme des Bleches, so dass das Einsetzen von lokalen Einschnürungen im Grenz-
formänderungsdiagramm abgelesen werden kann. In Tiefziehversuchen von REN et al. [177] 
konnten im Plain-Strain-Bereich der Stempelkantenrundung eine bis zu 25%ige Blech-
dickenabnahme detektiert werden, was in einer deutlichen Schwächung des Bauteiles in 
diesem Bereich resultiert. Die Spannungsverteilung ist über die Blechdicke v. a. im Bereich 
des Ziehrings inhomogen [172]. Im Ziehringradius erfolgt eine Biegung des Bleches, so dass 
auf der Blechinnenseite Druck und auf der –außenseite Zugspannungen vorliegen. Ein Wei-
terziehen führt zur Vorzeichenumkehr des Spannungsgradienten.  
Da bei Mg-Legierungen ein großer Unterschied des Werkstoffverhaltens bei Zug- und 
Druckbeanspruchung vorliegt (Abschnitt 2.1.3), kann es zu Fertigungsproblemen im 
Flanschbereich kommen. Für die Umformsimulation werden hinreichend Grenzformände-
rungsdaten bzw. mathematische Modellansätze für die Zug- und Druckumformung benötigt. 
Dadurch lassen sich im Vorfeld die Umformbedingungen (Temperatur, Geschwindigkeit, 
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Umformung zu gewährleisten. Die Bedeutung der Grenzformänderungsdaten mit zugehöri-





KEELER und BACKOFEN [178] entdeckten, dass die größte Hauptdehnung unter biaxialer 
Zugbeanspruchung durch das Ausmessen eines Messrasters in Bruchnähe bestimmt wer-
den kann. Ein halbes Jahrzehnt später entwickelte GOODWIN [179] eine Kurve für den Zug- 
und Druckbereich für Stahl. Die Kombination beider Ansätze ergibt das Grenzformände-
rungsdiagramm (engl. forming limit diagram, FLD), das die Bestimmung und Bewertung der 
Grenzen bei der Blechumformung bei verschiedenen Spannungszuständen ermöglicht, Bild 
36. Dabei werden die Punkte der gemessenen Haupt- (1) und Nebenformänderung (2) 
graphisch aufgetragen. Je größer die vorliegende Formänderung, umso höher ist die er-
reichbare Umformbarkeit des geprüften Werkstoffes. 
 
Bild 36: Grenzformänderungsschaubild (FLD), nach [180]. 
 
Das umzuformende Blech wird im Vorfeld mit einem Messraster definierter Geometrie ge-
kennzeichnet, das sich beim Umformvorgang deformiert, Bild 37 a−e. Nach ASTM E2218 
und DIN EN ISO 12004 eignen sich für die Rasteraufbringung besonders Offsetdruck, Sieb-
druck, Stanzen, Ritzen, elektrochemisches Ätzen oder die Verwendung eines stochastischen 
Rasters durch Aufsprühen. Es muss beachtet werden, dass die mechanischen Eigenschaf-
ten des Bleches in Folge der Berasterung unverändert bleiben und ein bevorzugtes Versa-
gen am Raster vermieden wird [181]. Entscheidend für die Qualität des Rasters ist dessen 
thermische und mechanische Beständigkeit, so dass die Auswertung reproduzierbar erfolgen 
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kann. Für Magnesiumwerkstoffe eignen sich vor allem Verfahren auf Druckbasis, die ein 
schwarzes Raster applizieren können. Somit ist die Messbarkeit durch Kamerasysteme und 
die Konstanz der Eigenschaften gewährleistet. Elektrochemische Berasterung erzeugt je-
doch nur geringe Kontrastunterschiede, was mit einer eingeschränkten Messbarkeit verbun-
den ist. Ritzraster können zu einer Kerbwirkung führen. Die Längenänderung des Rasters 
nach dem Versuch ergibt durch Gleichung (33) und (34) die o. g. Punkte in Bild 36. 









Bild 37: Darstellung möglicher aufzubringender Verformungsmuster nach DIN EN 12004-1 (a−e) 
und Ausmessung des verformten Rasters. 
 
Eine weitere Möglichkeit ist die Verwendung eines stochastischen Rasters, das vor allem 
beim Messsystem Aramis der Fa. GOM zum Einsatz kommt. Hierbei wird die Probe mit wei-
ßer Farbe grundiert und mit zufällig aufgesprühten schwarzen Tropfen versehen. Durch den 
Vergleich der verformten Probe mit dem Referenzbild lässt sich die Verschiebung einzelner 
Punktmuster berechnen und damit der Umformgrad bestimmen.  
Das FLD deckt die unterschiedlichen Spannungszustände während der Umformung ab: 
Tiefziehen (M1/M2   1), einachsige Zugbeanspruchung (M1/M2   2) über Plain-Strain-Bereich 
(M2   0) bis hin zum Streckziehen (M1   M2). Die Grenzformänderungskurve (engl. forming 
limit curve, FLC) hingegen kennzeichnet den Übergangsbereich zwischen sicherer und ein-
geschränkter Umformung. Bei eingeschränkter Umformung handelt es sich um einen Zu-
stand, der durch starke Einschnürungen, Risse oder ähnliche Schädigungen gekennzeichnet 
ist. Unterhalb der FLC ist die Umformung fehlerfrei und oberhalb fehlerbehaftet. Das Form-
änderungsminimum im Plain-Strain-Bereich ist in der Praxis von besonderer Bedeutung, da 
das Werkstoffversagen dort, i. d. R. im Bereich von Stempel- oder Ziehradien, bevorzugt 
auftritt [182]. 
Durch das FLD lässt sich die plastische Instabilität des Werkstoffes während der Umfor-
mung abschätzen. HASEK und METZGER [183–185] beschreiben hierfür zwei Einschnürphä-
(a) (b) (c) (d) (e) d
d1
d2




nomene: 1) „Localized Necking“ und 2) „Diffuse Necking“. Im 1. Fall startet die Einschnürung 
in einem Winkel in Richtung der in Folge der Einschnürung auftretenden maximalen Span-
nung. Ein Einschnürband senkrecht zur maximalen Spannung kennzeichnet hingegen Fall 2. 
Des Weiteren existiert die Versagenstheorie, basierend auf Materialeinschlüssen des Werk-
stoffes, die brechen oder an denen sich Poren bilden [185]. Es kommt zu Porenwachstum 
mit anschließender Vereinigung, so dass ein Werkstoffversagen ausgelöst wird. Die Theorie 
von MARCINIAK et al. [186] geht davon aus, dass plastisches Fließen und Einschnüren an 
den Punkten auftreten, wo eine Inhomogenität des Werkstoffes vorliegt. Dies könnten z. B. 
Dickengradienten oder Porosität sein. Die entstandene Einschnürzone verläuft senkrecht zur 
maximalen Spannung. In den angegebenen Artikeln werden mehrere mathematische Ansät-
ze erläutert, um diese sehr komplexen Mechanismen zu beschreiben. 
 
 
2.3.2 Prüfverfahren zur Grenzformänderungsanalyse  
 
Die Aufnahme von Grenzformänderungskurven kann durch verschiedene Prüfverfahren rea-
lisiert werden, die von LANGE [187] zusammengefasst und im Folgenden näher erläutert wer-
den. Die Abbildung der linken Seite des Grenzformänderungsdiagramms (M1 ! 0, M2  0) 
kann durch Kerbzugversuche erfolgen. Hierbei werden Zugproben beidseitig mit variierender 
Kerbgeometrie versehen und bis zum Bruch einsinnig und einachsig gezogen, Bild 38.  
 
Bild 38: Kerbzugversuch mit variierenden Kerbradien zur Einstellung unterschiedlicher Span-
nungszustände, nach [180]. 
 
Der rechte Bereich des Grenzformänderungsschaubilds (M1 ! 0, M2 ! 0) bei unterschiedli-
chen Temperaturen (T t 20 °C) lässt sich durch den hydraulischen Tiefungsversuch bestim-
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mit Hydraulikflüssigkeit durch Druckerhöhung verformt [188]. Die Ermittlung mehrerer Mess-
punkte im FLD wird durch die Variation der Ziehringgeometrie erreicht [187]. Bei Kenntnis 
des hydraulischen Druckes p lassen sich weiterhin biaxiale Fließkurven (w-w) berechnen, 







  1) (35) 




Hierbei sind s die momentane und s0 die Ausgangsblechdicke. Der Parameter rKuppel gibt 
den Radius der tiefgezogenen Blechkuppel wieder. Ähnlich wie beim Kerbzugversuch ist der 
Reibungseinfluss bei diesem Prüfverfahren vernachlässigbar [187]. Eine weitere Variation 
besteht in der Verwendung eines pneumatischen Prüfmoduls [189]. Dynamische Bulge-
Prüfungen zur Fließkurvenermittlung bei sehr hohen Dehnraten wurden in Hopkinson-
Aufbauten bereits erfolgreich durchgeführt [190]. Vor allem RAMEZANI et al. [191–193] ver-
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Bild 39: Schematischer Aufbau des hydraulischen Tiefungsversuches, nach [194]. 
 
Eine weitere Möglichkeit der Grenzformänderungsanalyse im rechten Bereich der FLD 
kann durch die Variation der Stempelgeometrie erreicht werden [187]. Hierbei wird das Blech 
im klassischen Tiefungsprüfaufbau zwischen Niederhalter und Ziehring gleichmäßig einge-
spannt. Der Radius des Stempels wird gezielt verändert, um unterschiedliche Dehnungsgra-
dienten und damit die Bildung einer lokalen Einschnürung zu variieren [187]. Dies führt zu 
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praktische Umformprozesse relevante Umformbarkeit aufweisen, muss die Möglichkeit der 
Temperierung der Prüfeinrichtungen sowie der Proben gegeben sein. Die Prüftemperatur 
muss hierbei während des Versuches im Niederhalter, im Ziehring und in der Probe konstant 
gehalten werden. Da ein zentrischer Bruch im Scheitelpunkt der Probe für die korrekte Aus-
wertung erforderlich ist, muss auf eine spezielle Schmierung nach DIN EN ISO 12004-2 ge-
achtet werden. Magnesiumlegierungen weisen bzgl. ihrer Verformungsmechanismen eine 
Geschwindigkeitsabhängigkeit auf. Demnach muss während der Prüfung eine konstante Um-
formgeschwindigkeit eingestellt werden. Für quasistatische Untersuchungen schlägt die o. g. 
Norm 1,5 r 0,5 mm vor. Für dynamische Umformversuche gibt es bisher noch keine Er-
kenntnisse bei Magnesiumlegierungen. Trotz dessen, dass sie in praktischen Umformpro-
zessen nicht immer vorliegen, gelten gemessene Grenzformänderungskurven nur für lineare 
Formänderungsverläufe. Diese können durch die Einstellung einer geeigneten Niederhalter-
kraft gewährleistet werden, um ein Nachfließen des Werkstoffes zu verhindern. 
Aufgrund der Komplexität der Versuchsbedingungen bestehen viele Einflussfaktoren auf 




Bild 41: Prüfverfahren zur Grenzformänderungsanalyse nach DIN EN ISO 12004:  
 a)  Nakajima-Versuch mit halbkugelförmigem Stempel,  
 b)  Marciniak-Versuch mit ebener Stempelform.  
 
 
2.3.3 Einflussfaktoren auf das Grenzformänderungsdiagramm  
 
Bei einem proportionalen Formänderungsverhalten, bei dem ein konstantes Spannungsver-
hältnis K vorliegt, kann das Grenzformänderungsschaubild angewendet werden, Gleichung 
(37) [180]. Des Weiteren müssen die erreichbaren Umformgrade M1 und M2 von den einge-
stellten Spannungszuständen abhängig sein. 
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Das Grenzformänderungsverhalten eines Werkstoffes ist von vielen Faktoren abhängig, 
die vor und während des Versuchs bekannt sein müssen, um Ergebnisse vergleichen zu 
können [175, 176, 187]: 
 
 Werkstoffparameter:  
 
- Blechdicke,   
- Zugfestigkeit, 
- Anisotropie (Textur),  
- Verfestigungsexponent,  
- Korngröße, 
- Dehnratenempfindlichkeit,
    
Prüfparameter: 
 













Im Folgenden wird auf einzelne Einflussfaktoren näher eingegangen. 
Eine zunehmende Blechdicke (d1  d2) hat in der Regel eine Verschiebung der Hauptform-













Das Verhältnis von Werkstoffvolumen VWSx zu Werkstoffoberfläche AO,WSx vergrößert sich, 
wodurch sich der Reibungseinfluss während des Prüfvorgangs vermindert [196]. In der inter-
nationalen Norm ASTM E2218-02 wird davon ausgegangen, dass eine größere Blechdicke 
ein höheres Umformvermögen zur Folge hat, da mehr Werkstoffvolumen im Umformprozess 
reagieren kann. Ein ähnlicher Ansatz wird anhand der KEELER-Gleichung deutlich, welche 
die Grenzformänderung im Plain-Strain-Bereich (FLC0) in Abhängigkeit von der Blechdicke d 
und vom Verfestigungsexponenten n berechnet. Die Parameter x, y und z sind werkstoffab-
hängig [197]. 
FLC0  (x  y ∙ d)(n z⁄ ) (39) 
Die Erhöhung der Verformbarkeit kann durch die Verwendung eines dickeren Bleches erzielt 
werden, da sich die Einschnürzone vergrößert und unterschiedliche Umformwege vorliegen 
können [198]. Kritische Bereiche des Bleches können demnach weiteren Dehnungen wider-
stehen, so dass ein Versagen verzögert wird. In Untersuchungen an AZ31 zeigte sich ein 
Anstieg der Hauptformänderung im Plain-Strain-Bereich von 20−25 % bei der Dickenvariati-
on von 0,6 mm auf 0,8 mm [199]. Der Einfluss ist hierbei im einachsigen und zweiachsigen 




Zug am größten (~30 %). Im Gegensatz dazu stehen Untersuchungen von BERGE et al. [200] 
an 0,6 mm und 1,0 mm dickem AZ31-Blech, in denen kein Einfluss der Blechdicke auf die 
Grenzformänderungen ermittelt werden konnte. 
Für das Formänderungsverhalten spielen die Blech- und Oberflächenqualität eine signifi-
kante Rolle [201]. Hierbei ist u. a. die kontinuierliche Dickenverteilung des Bleches entschei-
dend [184]. In dem mathematischen Ansatz von MARCINIAK und KUCZYNSKI (MK-Modell) wird 
davon ausgegangen, dass eine Werkstoffeinschnürung an lokalen Imperfektionen wie Dik-
kenunterschieden, Rauheiten, Porositäten oder Einschlüssen stattfinden kann [184, 186]. 
Das Formänderungsvermögen ist dann herabgesetzt, wenn an den Imperfektionen Plain-
Strain-Deformationszustände vorliegen [201]. 
CHARPENTIER [202] fand in Untersuchungen an einem mit Aluminium beruhigten Stahl her-
aus, dass ein zunehmender Stempelradius bei gleichbleibender Stempelbreite die Haupt-
formänderung herabsetzt (Bild 42).  
 
Bild 42: Hauptformänderung in Abhängigkeit des Blechdicken-zu-Stempelradius-Verhältnisses 
d/RSt, nach [202]:  
 1.  „Stempelradiuseffekt“,  
 2.  „Blechdickeneffekt“.  
 
Mit zunehmendem Radius steigen die Dehnungsgradienten und es erfolgt eine Änderung 
des Spannungszustandes. Dehnungsgradienten können durch die Variation der Blechdicke 
bei konstanter Stempelgeometrie ebenfalls erzeugt werden. Hierbei ist das Verhältnis von 
Blechdicke zu Stempelradius (d/RSt) entscheidend, da mit zunehmendem d/RSt-Verhältnis die 
Umformbarkeit steigt. Es muss zwischen zwei Effekten unterschieden werden, um unter-
schiedliche d/RSt-Verhältnisse einzustellen: 




1.) „Stempelradiuseffekt“: konstante Dicke, Variation des Stempelradius, 
2.) „Blechdickeneffekt“: konstanter Stempelradius, Variation der Blechdicke. 
Beide Mechanismen führen zu einer Variation des d/RSt-Verhältnisses, jedoch ist ein Anstieg 
der Hauptformänderung mit zunehmendem d/RSt-Verhältnis besonders bei einer Blech-
dickenvergrößerung ausgeprägt. 
Die Zunahme der Zugfestigkeit bewirkt ein Herabsenken von 1, da die Verformbarkeit mit 
steigender Festigkeit i. d. R. abnimmt [176]. Ausnahme bildet hierbei die Festigkeitssteige- 
rung durch Feinkornhärtung, die eine bessere Umformbarkeit hervorrufen kann, da eine hö-
here Wahrscheinlichkeit besteht, dass die Anzahl günstig liegender Gleitebenen und damit 
die Anzahl der Gleitmöglichkeiten steigt [157].  
Je nach eingestellter Textur des Werkstoffes und der damit möglichen Anisotropie hat die 
Probenlage einen Einfluss auf die Hauptformänderungen [195]. So zeigen Magnesiumlegie-
rungen je nach Legierungsgehalt, Textur und Beanspruchungsbedingungen eine Erhöhung 
oder Erniedrigung der Verformbarkeit in Abhängigkeit von der Lage der Beanspruchungsrich-
tung zur Walzrichtung (WR) [127, 203, 204]. Aus diesem Grund werden zur Aufstellung der 
FLD nach DIN EN ISO 12004 die Proben aus der Lage genommen, die die bevorzugte Ver-
sagensrichtung darstellt (Aluminium ∥ WR, Stahl ⊥ WR). Diese muss in Vorversuchen durch 
z. B. Zugversuche ermittelt werden, da die Textur einen entscheidenden Einfluss auf die Ver-
formbarkeit hat. Grundsätzlich wird davon ausgegangen, dass der r-Wert, ein Maß für die 
Anisotropie, die Umformbarkeit ebenfalls beeinflusst, indem er den Umformweg in seiner 
Form und Ausprägung entscheidend verändern kann [175, 205]. Während bei Stahl und 
Aluminium höhere r-Werte zur Verbesserung der Umformbarkeit angestrebt werden, liegt der 
Fokus bei Mg-Legierungen eher auf niedrigeren r-Werten [205–207].  
In der Arbeit von JAIN et al. [40] an AZ31 konnte nachgewiesen werden, dass eine Verringe-
rung der Korngröße die Umformbarkeit verbessern kann. Mit abnehmender Korngröße wird 
die Zwillingsbildung zunehmend behindert, so dass zwillingsinduziertes Versagen reduziert 
ist. Des Weiteren kann ein Wechsel der Deformationsmechanismen auftreten, so dass z. B. 
Korngrenzengleiten in Erscheinung tritt und die Verfestigungsrate herabsetzt [50]. 
Bei Stahlwerkstoffen (z. B. X12CrNi18-8) kommt es mit steigendem Verfestigungsexpo-
nent n zur lokalen Verfestigung, so dass ein frühzeitiges Versagen des Werkstoffes unter-
drückt wird und der Werkstoff sich homogener umformt [206]. Das hat eine Verschiebung der 
FLC zu höheren Werten 1 zur Folge [183, 208, 209]. Die Ursache ist, dass das Blech auf-
grund von vorliegenden Reibungsverhältnissen und der auftretenden Werkstoffverfestigung 
in der Mitte des Stempels fixiert ist, so dass der Verformungsbereich nach außen wandert 
[176]. Ein steigender n-Wert baut die vorliegenden Dehnungs- und Spannungsüberhöhungen 
durch Werkstoffverformung ab. Mit kleiner werdendem n-Wert wird das Kraft-Maximum zu 




niedrigeren Stempelwegen verschoben, so dass ein vorzeitiges Versagen auftreten kann. 
Bei Mg-Werkstoffen ist die Abhängigkeit der Verformbarkeit vom n-Wert aufgrund der vorlie-
genden Deformationsmechanismen deutlich komplizierter. Bei AM30 zeigt sich bei RT eine 
Abnahme der Verformbarkeit mit abnehmendem n-Wert. Bei AZ31 mit einer Korngröße von 
1 µm stieg die Verformbarkeit mit zunehmender Temperatur an [210]. Hierbei verringerte 
sich der n-Wert von 0,2 auf 0,03 bis 225 °C und vergrößerte sich bis 275 °C auf n  0,2. Bis 
225 °C liegt demnach eine reziproke Proportionalität der Verformbarkeit und des n-Wertes 
vor, die sich bis 275 °C umkehrt. Eine reziproke Abhängigkeit der Umformbarkeit vom n-Wert 
wurde auch bei ZK60 beobachtet [201]. Die maximal erreichbare Tiefung (LDH, engl. limited 
dome height) bei AZ31 ist nach VENKATESWARLU et al. [205] linear vom Verfestigungsexpo-
nenten abhängig. In den Untersuchungen von CHINO et al. [211] an AZ31 wurde deutlich, 
dass der Werkstoffzustand mit dem niedrigsten n-Wert stets die höchste Umformbarkeit er-
zielt. Jedoch lässt sich dies nicht ohne weiteres verallgemeinern, da mikrostrukturelle Para-
meter wie z. B. Korngröße und Texturintensitäten ebenfalls ausschlaggebend für die Ergeb-
nisse sind und sich nur schwer vom Effekt des n-Wertes trennen lassen. 
Eine steigende Dehnratenempfindlichkeit m führt zu einem Anstieg der Umformbarkeit, da 
die Verformung weniger lokalisiert stattfindet und damit das Werkstoffversagen verzögert 
wird [186, 201, 210, 212]. 
Eine der wichtigsten Einflussgrößen bei der Blechumformung ist die Reibung bzw. die 
Reibungsverminderung mit Schmierstoffen. Je geringer die Reibung, umso höhere Formän-
derungen können erreicht werden [213]. Die Untersuchungen von XU [214] zeigten, dass 
Reibungsverminderung zum einen die Rissbildung unterdrückt, zum anderen die Oberflä-
chenqualität des gezogenen Werkstückes verbessert. Das Aufeinandergleiten rauher Ober-
flächen erzeugt lokale Spannungsspitzen, die zur örtlichen plastischen Verformung führen. In 
Kombination mit der Dehnungsbehinderung im Bereich des Stempels wird ein daraus resul-
tierendes zeitigeres Versagen des Bleches verursacht. Mitunter kann es dazu kommen, dass 
der Anriss nicht in der Polkuppe, sondern im Flanschbereich auftritt [215]. RICCI et al. [199] 
prüften den Reibungseinfluss an AZ31 und fanden heraus, dass der Einsatz von Teflonfolie 
(PTFE) die maximal erreichbare Tiefung um 21 % bei RT und 14 % bei 250 °C im Vergleich 
zum ungeschmierten Versuch verbesserte. Die Erhöhung der Verformbarkeit erfolgt unab-
hängig vom Spannungszustand.  
Die Lage der FLC ist zudem abhängig vom Durchmesser der Rasterelemente. Je feiner 
das Raster, umso höher liegt die Grenzformänderungskurve [183, 216, 217]. Des Weiteren 
ermöglicht ein sehr feines Raster die Messung in absoluter Nähe des Rissbereichs, wobei 
die erzielten Ergebnisse durch Einschnürungen verfälscht werden können [218]. Beim Zug-
versuch zeigt sich ebenfalls, dass die Messlänge im Versagensfall für die Bestimmung der 




Bruchdehnung entscheidend ist. Aufgrund der prozentual größeren Einschnürung bei kleine-
ren Messlängen ist die Bruchdehnung bei kleinen Proben größer als bei größeren [219]. 
Diesbezüglich definiert DIN EN ISO 12004 die zulässige Rastergeometrie mit dem 2,5fachen 
der Blechdicke und maximal 2,54 mm (0,1 Zoll). 
Durch die Variation der Niederhalterkraft kann die Hauptformänderung ebenfalls positiv 
beeinflusst werden. Sie muss so aufgebracht werden, dass ein Nachfließen aus dem 
Flanschbereich in den eigentlichen Umformbereich verhindert wird [220]. Des Weiteren kann 
bei gezogenen Bauteilen gezielt die Oberflächengüte sowie die Falten- und Rissbildung kon-
trolliert bzw. vermindert werden [214, 221].  
Eine Variation des Umformweges (engl. strain path) bzw. der Umformgeschichte (engl. 
strain history) kann das Grenzformänderungsverhalten ebenfalls beeinflussen [180, 218, 
222]. Darunter wird die zeitliche Veränderung der Dehnungsverteilung während des Um-
formprozesses verstanden [180]. Folgt auf eine einachsige Zugbeanspruchung ein zweiach-
siger Streckziehvorgang, tritt eine Verschiebung der FLC zu höheren Werten ein. Umgekehrt 
führt eine Zugbeanspruchung mit vorherigem Streckziehen zu niedrigeren Werten. Wichtig 
für die Beurteilung der Grenzformänderung eines Werkstoffes ist die konkrete zeitliche Ab-
hängigkeit der aufgetretenen Spannungs- und Formänderungszustände, so dass  bekannt 
sein muss (vgl. Gleichung (37)) [180, 223]. Die Spannungs- und Formänderungszustände 
müssen mit den realen industriellen Umformwegen verglichen werden, da diese sehr kom-
plex sein können [218]. Umformwege können z. B. durch unterschiedliche Ziehradien im Um-
formwerkzeug beeinflusst werden [224]. Hierbei sollten diese jedoch nicht grundsätzlich ma-
ximiert werden, da je nach Werkstoff und Umformbedingungen ein optimaler Stempelradius 
existiert. 
Um den Einfluss der Umformgeschwindigkeit auf die Umformbarkeit zu charakterisieren, 
gibt es im Schrifttum diverse Ergebnisse, die jedoch keine allgemeingültige Aussagefähigkeit 
zu diesem Parameter zulassen. Die Untersuchungen von XU [214] an AZ31 zeigten, dass 
eine Erhöhung der Umformgeschwindigkeit von 5 mm/s auf 10 mm/s bzw. 15 mm/s eine 
Verschiebung des Versagens zu niedrigeren Dehnungen zur Folge hat. Ein ähnlicher Zu-
sammenhang wird bei den Untersuchungen zwischen 150 °C und 250 °C an AZ31 von 
KATAHIRA et al. [225] festgestellt. Hierbei verringerte sich die Umformbarkeit bei einer Steige-
rung der Geschwindigkeit von 0,05 mm/s auf 0,5 mm/s bzw. 5 mm/s. Bei WU et al. [226] führ-
te eine Erhöhung der Umformgeschwindigkeit von 0,1 mm/s auf 0,5 mm/s zu einer höheren 
Grenzformänderung im biaxialen Lastfall, während unter Plain-Strain- und Zugbeanspru-
chung die Umformbarkeit abnimmt. Bei BRUNI et al. [127] nimmt hingegen die Umformbarkeit 
bei 200 °C unter einachsiger Beanspruchung bei einer Steigerung von 0,1 mm/s auf 1 mm/s 
zu, wobei sie bei Plain-Strain- und Streckziehbeanspruchung verringert ist. Bisher gibt es 




jedoch keine Ergebnisse im Schrifttum zu dynamischen Umformversuchen nach der Nakaji-
ma-Methode bei Geschwindigkeiten v  1 m/s an Mg-Legierungen. Ausschließlich Versuche 
mit der elektromagnetischen Impulsumformung zeigten, dass eine hohe dynamische Um-
formgeschwindigkeit die Umformbarkeit bei Raumtemperatur verbessern kann [227]. Jedoch 
ist aus experimenteller Sicht unklar, ob eventuelle Temperatureffekte durch die Impulserzeu-
gung hierfür maßgeblich sind. Dynamische Messdaten mit einem Nakajima-Aufbau sind bis-
her ausschließlich für Stahlwerkstoffe verfügbar, weshalb ein kurzer Ausblick auf den Ein-
fluss bei Stahlwerkstoffen gegeben werden soll. TRÖSTER et al. [228] verglichen die Dehnra-
tenabhängigkeit des Grenzformänderungsverhaltens am Stahl CP-W 800. Hierbei zeigte 
sich, dass sich die Hauptformänderung auf der linken Seite des FLD um 9 % unter dynami-
scher Beanspruchung nach oben verschob. Hingegen lag der Mittelwert beim Streckziehen 
unterhalb der statischen Messung. GHOSH [229] vermutet, dass die Änderung des Verfesti-
gungsverhaltens bei variierender Dehnrate die Geschwindigkeitsabhängigkeit der FLC beein-
flusst. PERCY et al. [230, 231] untersuchten das Grenzformänderungsverhalten bei Umform-
geschwindigkeiten von 50 m/s an einem Stahl (d  0,79 mm) unter explosivem Einfluss. Un-
ter einachsiger Beanspruchung zeigten sich in den Versagensgrenzen keine Unterschiede. 
Wenn jedoch der Spannungszustand bis hin zum biaxialen Bereich wechselt, liegt 1 deutlich 
unter dem Wert des bei 10 mm/s umgeformten Bleches. Hierbei wird ebenfalls der Einfluss 
des n-Wertes als ursächlich gesehen.  
Mit steigender Temperatur nimmt die Umformbarkeit bei Mg-Legierungen zu, da zusätzli-
che Gleitsysteme aktiviert werden und die Versetzungsbewegung erleichtert wird (vgl. Ab-
schnitt 2.1.1). Zusätzlich können Hochtemperatureffekte wie DRV, DRX und GBS auftreten 
(vgl. Abschnitt 2.1.4, 2.1.5 und 2.1.6). BRUNI et al. [127] wiesen bei einer Erhöhung der Tem-
peratur von 200 °C auf 300 °C in Transversalrichtung im Plain-Strain-Bereich von AZ31 eine 
30%ige Steigerung der Hauptformänderung (von 0,36 auf 0,47) nach. KIM et al. [232] konn-
ten bei ihren Versuchen in Walzrichtung an AZ31 eine Steigerung der Hauptformänderung 
von 0,6 (200 °C) auf 0,7 (300 °C) registrieren.  
 
 
2.4 Zusammenfassung des Wissensstandes 
 
In den vorherigen Abschnitten konnte gezeigt werden, dass die Einsatzmöglichkeiten von 
Magnesiumlegierungen aufgrund ihrer spezifischen mechanischen Eigenschaften sehr viel-
versprechend sind. Die Verformungsmechanismen von Mg-Legierungen wurden in zahlrei-
chen Veröffentlichungen im Schrifttum ausführlich analysiert und diskutiert. Die Mehrzahl der 
Untersuchungen konzentriert sich vielmehr auf die einachsige Zug- und Druckbeanspru-
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chung von Gusslegierungen und von konventionell gewalzten Knetlegierungen, vorrangig 
von der Standardknetlegierung AZ31. Deren Deformationsmechanismen sind demnach sehr 
empfindlich gegenüber der Temperatur und der Dehnrate, so dass sich die Verformbarkeit 
mit steigender Temperatur und fallender Dehnrate vergrößert. 
Als vielversprechendes Herstellungsverfahren für Mg-Flachprodukte konnte das Gießwal-
zen identifiziert werden. Dieses hat sich aufgrund der Einsparung von Prozessschritten und 
−kosten für die Mg-Blechproduktion als sehr wirtschaftlich erwiesen. Das daraus resultieren-
de Gefüge ist im Durchschnitt sehr fein, jedoch teilweise in Dickenrichtung inhomogen aus-
geprägt. Durch eine nachfolgende Walz- und Glühbehandlung können diese Gefügeinhomo-
genitäten verringert werden. Bisher wurde im Schrifttum kein detaillierter Zusammenhang 
des Deformationsverhaltens von warmgewalztem und nachfolgend geglühtem AZ31-Gieß-
walzband mit der Verformungstemperatur, Dehnrate, Entnahmerichtung in Abhängigkeit von 
der Dehnung untersucht. Die Eignung der Umformbarkeit, ausgedrückt durch die Grenzfor-
mänderungsanalyse, wurde bei AZ31 ausschließlich im quasistatischen Geschwindigkeitsbe-
reich bewertet. Untersuchungen mit dynamischen FLC-Prüfeinrichtungen beschäftigen sich 
ausschließlich mit anderen Werkstoffen (z. B. Stahl) bei Raumtemperatur [228]. Es ist welt-
weit bisher keine Untersuchungsapparatur bekannt, mit der das temperatur- und geschwin-
digkeitsabhängige Umformverhalten von Mg-Blech vor allem bei dynamischen Geschwindig-
keiten mit der Grenzformänderungsanalyse im Nakajima-Test untersucht werden kann. Wei-
terhin ist hierfür das richtungsabhängige Werkstoffverhalten bei unterschiedlichen Span-
nungszuständen ungeklärt. Offen bleibt ebenfalls die Charakterisierung des Gefüges nach 
gezielt eingestellter Umformung und der daraus resultierenden Deformationstextur. 
 
 
2.5 Zielsetzung der Arbeit 
 
Um den stofflichen Leichtbau mit Magnesium in umzuformenden Bauteilen umsetzen zu 
können, sind einige Herausforderungen zu bewältigen. Neben Fragen des Korrosionsschut-
zes und der begrenzten Umformbarkeit bei Raumtemperatur sind es vor allem die damit ver-
bundenen hohen Herstellungskosten, die den erweiterten Einsatz von Mg-Legierungen be-
schränken. Im Gegensatz zum konventionellen Walzen von gegossenen Brammen bietet 
das neuartige TRC-Verfahren in Kombination mit dem Warmwalzen die Möglichkeit, Produk-
tionsschritte und –kosten bei der Erzeugung von Mg-Fertigbändern einzusparen. Die TRC-
Herstellungsroute ermöglicht ein feinkörnigeres Gefüge durch hohe Erstarrungs- und Ab-
kühlgeschwindigkeiten. Weiterhin kann die Phasenausbildung durch eine definierte Wärme-
behandlung gesteuert werden. Im Allgemeinen haben gießgewalzte und nachfolgend ge-




walzte Mg-Bleche eine nicht so scharfe Basaltextur wie nach dem konventionellen Bram-
menwalzen. Dadurch können die mechanischen Eigenschaften deutlich verbessert und vor 
allem deren Anisotropie verringert werden. 
Aus dem Schrifttum wird deutlich, dass die Deformationsmechanismen bei konventionell 
gewalztem Mg qualitativ bekannt sind. Unter anderem ist das Werkstoffverhalten bei Mg-
Legierungen im höchsten Maße von der Mikrostruktur und den Kristallvorzugsorientierungen 
des Ausgangswerkstoffes abhängig. Da aus dem Gießwalzprozess ein vom konventionellen 
Brammenwalzen abweichendes Gefüge resultiert, sind die Auswirkungen von Temperatur, 
Dehnrate, Dehnung und Entnahmerichtung auf das Fließspannungsverhalten und die Um-
formbarkeit von TRC-AZ31 unbekannt. Das Ziel der Arbeit besteht darin, aufzuzeigen, wie 
sich die Deformationsmechanismen von gewalztem AZ31-Gießwalzband bei unterschiedli-
chen Beanspruchungsbedingungen ändern. Diese Mechanismen werden zum einen durch 
die Änderung der mechanischen Eigenschaften und zum anderen durch die unterschiedliche 
Gefügeentwicklung aufgezeigt.  
Die mechanische Charakterisierung erfolgt mit temperierten einachsigen Zugversuchen 
einerseits bis zum Probenversagen und andererseits bis zu definierten plastischen Dehnun-
gen, um die Deformationsmechanismen während der Beanspruchung bis zum Bruch zu er-
läutern. Der Schwerpunkt der Arbeit liegt auf der Grenzformänderungsanalyse, mit der die 
Umformbarkeit bei verschiedenen Temperaturen und Spannungszuständen bewertet wird. 
Der wesentliche Neuheitsgrad ist die Untersuchung des Deformationsverhaltens sowohl bei 
quasistatischen als auch bei dynamischen Bedingungen im temperierten Nakajima-Test. 
Hierfür wird ein in dieser Arbeit entwickelter beheizbarer Prüfaufbau verwendet. Dieser er-
möglicht zum einen die Grenzformänderungsanalyse unter statischen Bedingungen mit einer 
elektromechanischen Prüfmaschine, zum anderen bisher einmalig die Hochgeschwindig-
keitsbeanspruchung in einem Fallwerk. Im dynamischen Lastfall liegen hierbei bisher keine 
Untersuchungen zu AZ31 mit gezielt eingestellter Verformung vor, so dass die hier auftre-
tenden Deformations- und Schädigungsmechanismen ungeklärt sind. Die Mikrostrukturent-
wicklung bei unterschiedlichen Verformungsparametern und Probeentnahmerichtungen (0° 
und 90° zur WR) wird anhand von licht- und rasterelektronenmikroskopischen sowie röntge-
nographischen Messergebnissen diskutiert. Die daraus resultierenden Erkenntnisse sind von 
besonderem Interesse, da im Umformprozess verschiedene Beanspruchungsarten mit variie-
renden Spannungszuständen auftreten können, die ein unterschiedliches Werkstoffverhalten 
auslösen können. 
Durch die Verknüpfung der mechanischen Eigenschaften mit der Mikrostruktur soll es zu-
künftig möglich werden, diese durch gezielte Veränderungen anzupassen und zu verbes-
sern. Die Kenntnis des Rissinitiierungsverhaltens unter variierenden Spannungszuständen 
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ermöglicht in der Umformtechnik die Reduktion von „Trial and Error“ und das Design von 
Bauteilen sowie Stempelformen für ordnungsgemäße Umformprozesse. Des Weiteren kön-
nen anhand der Messergebnisse die realen Umformbedingungen unter Vermeidung von un-
gewolltem Werkstoffversagen kostenoptimiert eingestellt werden. 






Der vorliegende Untersuchungswerkstoff ist eine AZ31-Legierung mit der nach ASTM 
B90/B90M vorgegebenen Legierungszusammensetzung, Tabelle 6. Die chemische Zusam-
mensetzung des Gießwalzbandes wurde mit der Emissionsspektralanalyse mit Funkenanre-
gung bestimmt. Die Hauptlegierungselemente sind Aluminium (3 Masse-%) und Zink 
(1 Masse-%) sowie Mangan (0,3 Masse-%). Aluminium, Zink und Mangan wirken festigkeits-
steigernd, wobei Zink und Mangan zusätzlich eine Kornfeinung bewirken und damit die Duk-
tilität erhöhen [233]. AZ31 bietet eine ausgewogene Kombination aus Festigkeit und Um-
formbarkeit und ist im Vergleich zu Seltenen-Erden-Legierungen sehr preisgünstig mit gut 
prognostizierbarer Versorgungssicherheit. Das führt dazu, dass AZ31 eine der derzeit am 
meisten eingesetzten Mg-Knetlegierungen ist.  
 
Tabelle 6: Chemische Zusammensetzung des AZ31-Gießwalzband im Vergleich zu den Werten 
nach ASTM B90/B90M. 
Element/ 
Masse-% Al Zn Mn Ca Cu Fe Ni Si Mg 




1,00 <0,040 <0,050 <0,0050 <0,005 <0,100 bal. 
Gießwalzband 3,24 0,96 0,34 <0,001 0,001 0,0023 <0,001 0,019 bal. 
 
Die Bleche wurden mit dem für Mg-Knetlegierungen neuartigen Gießwalzverfahren in Zu-
sammenarbeit mit der ThyssenKrupp Tochtergesellschaft Magnesium Flachprodukte GmbH 
(MgF) produziert. Nach dem Gießwalzen betrug die Blechdicke des AZ31-Bleches 4,7 mm. 
Um ein Blech mit einer anwendungsgerechten Dicke zu erzeugen, musste eine anschließen-
de Glüh- und Walzbehandlung erfolgen. Das Walzen bei den über die Gießwalzanlage am 
IMF hergestellten Coils wird nach dem Besäumen (Bild 31) i. d. R. über das sich anschlie-
ßende Reversiergerüst realisiert. Beim vorliegenden Untersuchungswerkstoff wurden Tafeln 
auf die Enddicke von 2 mm mit dem Reversierwalzgerüst der Fa. SACK und dem Konti-
Walzwerk gewalzt. Bild 43 zeigt schematisch die nach dem Gießwalzen anschließende 
Wärme- und Umformbehandlung. 
 





Bild 43: Schematische Darstellung des dreistufigen Walzplans (Zahlen in Klammern beziehen 
sich auf die Grenzformänderungsbleche):  
 1.  Wärmebehandlung (WB),  
 2.  Walzen in drei Stichen (WW),  
 3.  Abschlussglühung (AG).  
 
Der Herstellungsprozess des untersuchten Werkstoffes ist in Bild 44 dargestellt und wird 
im Folgenden erläutert.  
 
Bild 44: Schematische Darstellung der Herstellung des AZ31-Untersuchungswerkstoffes mit den 
zugehörigen mechanischen Untersuchungen. 
 
Nach dem Beschnitt der Bleche wurden diese bei 470 °C für 2 h (davon Durchwärmung: 
30 min) im Ofen unter Luft geglüht, um die beim Gießwalzprozess entstandene Dendriten-
struktur durch Rekristallisations- und Seigerungen durch Diffusionsvorgänge aufzulösen und 
ein rekristallisiertes und zwillingsfreies Gefüge einzustellen [112, 234]. Hierbei war es ent-
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den, damit der kritische Umformgrad für die Rekristallisation während der Wärmebehandlung 
überschritten und ein gewisses Festigkeitsniveau eingestellt wurde. Andererseits durfte die 
Stichabnahme nicht unkontrolliert maximiert werden (bspw. Ein-Stich-Umformung), da auf-
grund der Dendritenstruktur das Umformvermögen der Bleche beschränkt ist. Die AZ31-
Bleche für die Grenzformänderungsanalyse (FLD-Bleche) wurden bei einer Temperatur von 
400 °C für 60 min homogenisiert. Anschließend erfolgte ein Walzen in drei Stichen in Gieß-
walzrichtung mit jeweils 25%iger Dickenabnahme ohne Zwischenerwärmung auf eine End-
dicke des Bleches von 2 mm. Die Bleche wiesen eine Endtemperatur von etwa 260 °C auf. 
Die Walzgeschwindigkeit betrug 5 m/s (1 m/s bei den FLD-Blechen). Abschließend erfolgte 
eine Wärmebehandlung bei 330 °C für 45 min bei einer Durchwärmzeit von 15 min. Aus dem 
daraus resultierenden Zustand wurden die benötigten Zugversuchs- und Grenzformände-
rungsproben mit dem Wasserstrahlschneide-Verfahren herausgetrennt. Bei den unterschied-
lichen Wärmebehandlungstemperaturen und –zeiten sei darauf hingewiesen, dass beide 
Routen zu einer gleichen Basaltextur und Korngröße (~7 µm) führten. In dieser Arbeit sollen 
beide Zustände nicht aufgrund ihrer Herstellungsroute verglichen werden. Anhand des Ver-
formungsverhaltens unter einachsiger Zugbeanspruchung sollen die Deformationsmecha-
nismen in Abhängigkeit von der Temperatur, der Umformgeschwindigkeit und vom Span-
nungszustand untersucht und abgeleitet werden. 





4 Experimentelle Untersuchungsmethoden 
4.1 Einachsige Zugbeanspruchung 
 
Die Bestimmung der mechanischen Eigenschaften unter einachsiger und einsinniger Zug-
beanspruchung erfolgte nach DIN EN ISO 6892 und DIN ISO 15579 anhand von drei 
geprüften Parallelproben je Zustand. Für Dehnraten von 10−3 s−1  ε   10−1 s−1 und 
Temperaturen von 20 °C  T  300 °C kamen die elektromechanischen Spindelprüf-
maschinen Z1476 und Z020 der Firma Zwick unter Verwendung einer speziellen 
Einspannvorrichtung zur Vermeidung von Biegeeinflüssen zum Einsatz, Bild 45. Die Proben 
wurden in einem Ofen erwärmt und 15 min bis Versuchsbeginn auf Temperatur gehalten. Bei 
20 °C konnte die Temperatur mit gasförmigem Stickstoff eingestellt werden. Der 
Temperatur-Zeit-Verlauf beim Erwärmen und Abkühlen wurde durch an der Probe 
angeschweißte Thermoelemente gemessen. 
 
Bild 45: Prüfaufbau zur Untersuchung des einachsigen Verformungsverhaltens unter Zugbean-
spruchung. 
 
Im Hinblick auf die Anforderungen bei hohen Prüftemperaturen wurde eine 
Probengeometrie verwendet, deren Abmaße in Bild 46 (links) dargestellt sind. Des Weiteren 
zeigt die Abbildung die Probenentnahmerichtung bezogen auf die Walzrichtung (Bild 46 
rechts). 
 
Bild 46: Probengeometrie bei quasistatischer Zugbeanspruchung, Blechdicke 2 mm (links) sowie 










Die Kraft wurde mit der installierten Kraftmessdose gemessen. Die Wegänderung bei den 
quasistatischen Versuchen wurde über die Traverse der Maschinen registriert und in 
Vorversuchen mit Signalen von im Messbereich applizierten Dehnmessstreifen (DMS) 
verglichen. Hierbei ergaben sich folgende Dehnraten: 0,76×10−3 s−1, 0,73×10−2 s−1 und 
0,72×10−1 s−1. Aus gemessenem Kraft- und Wegsignal wurden die technische Spannung und 
technische Dehnung unter Verwendung der Probengeometrie (Bild 46) berechnet. Zur 
Charakterisierung des dehnungsabhängigen Werkstoffverhaltens wurden zusätzlich 
gestoppte Versuche bei 2 %, 5 %, 10 % und 20 % plastischer Verformung realisiert. 
Für die Darstellung der Fließkurven wurden die wahren Spannungen und wahren Deh-
nungen berechnet (Gleichungen (40) und (41)). 
W   (1  ) (40) 
W  ln (1  ) (41) 
Bei allen Zugproben wurde der Verfestigungsexponent n im Bereich zwischen (Ag  2 % pl) 
und Ag nach den Richtlinien der DIN ISO 10275 ermittelt. Hierbei erfolgt die Ermittlung mittels 
linearer Regression der logarithmischen wahren Spannung W über die logarithmische wahre 
plastische Dehnung W (Gleichung (42)). Hierbei ist C ein Spannungskoeffizient. 
n  
log (W)  log (C) 
log (W) 
 (42) 
Die Dehnratenempfindlichkeit m berechnet sich durch die Veränderung der Fließspannung 
w in Abhängigkeit von der Dehnrate ε bei konstanter plastischer Dehnung w und 
Temperatur T, Gleichung (43) [236]. Positive m-Werte bedeuten ein Festigkeitsanstieg bei 
einer Dehnratenveränderung, negative m-Werte hingegen lassen auf eine Entfestigung 
schließen.  
m(T, w)  
∂ ln  (w)
∂ ln  (𝜀̇)
 (43) 
Die senkrechte Anisotropie r, das Verhältnis der Formänderung in Breitenrichtung zur 
Formänderung in Dickendehnung, wird anhand von DIN ISO 10113 bei 10 % plastischer 









Hierbei sind b0 und d0 die Anfangsbreite bzw. –dicke der Probe sowie b1 und d1 die Breite 
und Dicke der Probe nach der Verformung. 
 
 




4.2 Ermittlung des Grenzformänderungsverhaltens  
4.2.1 Prüfprinzip 
 
Die Bestimmung von FLD/FLC erfolgte nach dem Prinzip von NAKAJIMA mit dem sog. Tie-
fungsversuch (engl. bulge test) ermöglicht. Hierbei formt ein halbkugelförmiger Stempel 
(ø 60 mm) aus vergütetem Stahl (1.2343) mit polierter Oberfläche Bleche mit definierter 
Geometrie bis zum Versagen um. Die zu prüfende Blechprobe wird zuvor zwischen Nieder-
halter und Ziehring (1.2343) eingelegt und über mehrere Schrauben fixiert, Bild 47. Stahlstif-
te dienen zur Zentrierung zum einen der Probe und zum anderen der passgenauen Fixierung 
von Niederhalter und Ziehring. Somit können methodische Fehler infolge des Probeneinbaus 
ausgeschlossen werden.  
 
Bild 47: Schematischer Aufbau von Niederhalter und Ziehring für die Grenzformänderungs-
analyse, nach [237]. 
 
In den Untersuchungen von STUTZ et al. wird eine Niederhalterkraft von 300 kN verwen-
det. Es hat sich in dieser Arbeit herausgestellt, dass 126 kN geometriebedingt ausreichend 
sind, um das Blech stabil zu fixieren. Mit einem Drehmomentschlüssel werden hierfür die 
acht Innensechskantschrauben soweit verschraubt, bis sich ein Drehmoment von 30 Nm 









aus Anziehdrehmoment MA, Flankendurchmesser d2, Steigungswinkel , effektivem Reib-













Bohrung für Thermoelement Sicken 




messer der Kopfauflage Dkm. Die Niederhalterkraft bewirkt das Eindrücken dreier 1 mm ho-
her Sicken in das Werkstoffvolumen, um ein Nachrutschen der Probe bzw. ein Nachfließen 
aus dem Flanschbereich der Probe zu vermeiden [181]. Ein falsch gewähltes Fv kann zu 
überhöhter plastischer Verformung im Sickenbereich und damit zum vorzeitigen Versagen im 
Einspannbereich der Probe führen. Der Einsatz zweier Ösen verbessert die Handhabung 
von Niederhalter und Ziehring und erleichtert zudem das Festziehen der Innensechskant-
schrauben. Der Prüfvorgang muss nahezu reibungsfrei ablaufen und erfordert demnach eine 
umfangreiche Schmierung, um Verfälschungen der Messergebnisse zu verhindern. Hierfür 
wird vor dem Prüfvorgang eine kreisförmige PTFE-Folie (ø 60 mm, Hersteller High-tech-
flon®) mit einer Dicke von 0,15 mm zwischen Probe und Stempel geklebt, so dass ein direk-





Die Einstellung des Spannungszustandes mittels der Verwendung von Streifen-Proben bzw. 
unterschiedlicher Stempelgeometrie wurde bereits diskutiert und als nicht praktikabel erach-
tet (Abschnitt 2.3.2). Variierende Probenformen können den Umformweg und die Grenzfor-
mänderungen beeinflussen [181]. Durch den Einsatz taillierter Probenformen nach HASEK 
[180] ergeben sich vom Tiefziehen bis zum Streckziehen gezielt einstellbare Spannungs-
zustände auf der Oberfläche der Werkstoffe mit korrekter Rissbildung in der Probenmitte, 
Bild 48. Die Beschreibung eines gesamten Grenzformänderungsbereichs erfordert nach DIN 
EN 12004 mindestens fünf unterschiedliche Blechgeometrien bei drei durchgeführten Paral-
lelprüfungen.  
  
Bild 48: Schematische Darstellung taillier-
ter Hasek-Proben mit ø 120 mm, 
nach [237]. 
Bild 49: Schematische Darstellung der ver-









Die weitere Nomenklatur der Proben erfolgt anhand der Größe des ausgetrennten Radius, 
z. B. exemplarisch R0 für den biaxialen Lastfall, R30 für den Plain-Strain-Bereich und R50 
für den einachsigen Zug. Die zwei symmetrisch angeordneten Bohrungen dienen der Fixie-
rung und Zentrierung der Probe im Ziehring. Die Proben wurden nach dem Reinigen und 
Entfetten (Aceton) mit einem quadratischen Messraster mit dem Verfahren des Sublimati-
onsdruckes bedruckt. Hierbei beträgt der eingestellte Linienabstand 1 mm  0,02 mm bei 
einer Linienstärke von 0,24 mm  0,03 mm [238]. Die Punkte im Raster erleichtern bei der 
optischen Auswertung die örtliche Orientierung auf der Probe (Bild 49). 
 
 
4.2.3 Quasistatische Prüfung 
 
Die Prüfung des Grenzformänderungsverhaltens unter Normgeschwindigkeit von v  1 mm/s 
erfolgte an der elektromechanischen Spindeluniversalprüfmaschine Zwick 1476 mit dem 
Prüfaufbau aus Bild 50. Auf das untere Querhaupt wird hierbei eine Grundplatte installiert, 
auf die zwei L-Profile verschraubt werden. An der Oberseite dieser Profile befindet sich je-
weils ein Stift, auf den Niederhalter und Ziehring fixiert werden. Der Stempel wird in das obe-
re Querhaupt verschraubt. Die Kraftmessung erfolgt über die 100kN-Kraftmessdose. Die 
Wegmessung wird über die Querhauptverschiebung realisiert. Durch eine Temperierkammer 
kann der Prüfaufbau inkl. Stempel erwärmt werden. Die Beschreibung der Temperierung des 
Prüfaufbaus und der Probe erfolgt in Abschnitt 4.2.5. 
 
Bild 50: Prüfaufbau zur statischen Grenzformänderungsanalyse in der elektromechanischen Zug-










Bild 51 zeigt beispielhaft den Kraft-Zeit- bzw. Weg-Zeit-Verlauf einer geprüften Probe bei 
300 °C. Anhand des Anstieges der Weg-Zeit-Kurve ist ersichtlich, dass die Maschine nach 
einer gewissen Beschleunigungszeit die Umformgeschwindigkeit von 1 mm/s erreicht hat. 
Anhand der Deformationszeit (t  25 s) und der auf der Probe gemessenen Formänderung 
kann die lokale Dehnrate (ε oder ) bestimmt werden. Diese liegt bei den quasistatischen 
Versuchen in der Mitte der Probe im Bereich der maximalen Umformung bei etwa 10−2 s−1. 
 
Bild 51: Beispielhafter Kraft-Zeit- bzw. Weg-Zeit-Verlauf der R50-Geometrie bei 300 °C und 0° zur 
Walzrichtung, Abbruchkriterium 25 % Kraftabfall ausgehend von Fmax. 
 
Das Prüfende wurde durch den Kraftabfall infolge der Rissbildung innerhalb der Probe de-
finiert. Wurde ein gewisser Wert ausgehend von der Maximalkraft erreicht, konnte der Ver-
such beendet werden und der Stempel fuhr in die entgegengesetzte Richtung, so dass die 
Probe entlastet wurde. Da in Abhängigkeit von Temperatur und Spannungszustand unter-
schiedliche prozentuale Kraftabfälle zur korrekten Rissbildung notwendig waren, wurden 
diese im Vorfeld empirisch je nach Einflusskriterium festgelegt, Tabelle 7. Erfolgt eine zu 
große Abweichung der in Tabelle 7 dargestellten Werte, kann die optimale Rissbildung posi-
tiv oder negativ verfehlt werden. Bei zu kleinen Werten besteht die Gefahr, dass die Probe 
keinen durchgängigen Riss aufweist. Zu große prozentuale Kraftabfallwerte führen zur un-
gewollten Aufweitung der Risse, so dass die Proben nicht korrekt ausgewertet werden kön-
nen. Ein alternatives Verfahren zur Einstellung des Abbruchkriteriums ist ein absoluter Kraft-
abfallbetrag von z. B. 100 MPa. Die Höhe des Betrages muss jedoch ebenfalls empirisch bei 
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Zur Reibungsverminderung zwischen Zylindern und Fallgewicht kamen 3 mm dicke Kunst-
stoffscheiben zum Einsatz (in Bild 52 nicht gezeigt). Bild 53 zeigt den typischen Geschwin-
digkeit-Zeit-Verlauf beim Ausklinken des Fallgewichts aus 150 mm Fallhöhe. Nach dem Ge-
setz des freien Falls vergrößert sich die Umformgeschwindigkeit vF mit zunehmender Fallhö-
he h, Gleichung (46). 
vF  √2gh (46) 
 
Bild 53: Beispielhafter Geschwindigkeits-Zeit-Verlauf beim Auslösen des Fallwerkgewichtes. 
 
Das Kurvenmaximum kennzeichnet die Umformgeschwindigkeit von 1700 mm/s zum Ver-
suchsbeginn beim Auftreffen des Stempels auf die Probenoberfläche. Der Weg wurde mit 
einem integrierten Wegmesssystem (Fa. Kübler) registriert. Das Prinzip beruht darauf, dass 
ein Magnetsensor mit einer Genauigkeit von 10 µm die Position des Stempels anhand eines 
angebrachten Magnetbandes misst. Wie im Geschwindigkeits-Zeit-Verlauf ersichtlich, erfolgt 
eine energieabsorptionsbedingte Abnahme der Geschwindigkeit infolge der Umformung. Der 
starke Rückgang der Geschwindigkeit zu Versuchsende kennzeichnet die Bremswirkung der 
Aluminiumzylinder. Anhand der Deformationszeit und der auf der Probe gemessenen Form-
änderung kann die lokale Dehnrate (ε oder ) bestimmt werden. Diese liegt bei den dynami-
schen Versuchen je nach Spannungszustand in der Mitte der Probe im Bereich der maxima-
len Umformung bei etwa 1,5×101 s−1. Bereiche außerhalb der Probenmitte weisen demzufol-




































Die Temperaturregelung während der Umformversuche ist komplex, da das Blech während 
der Werkstoffprüfung nicht mit einem Thermoelement instrumentiert werden konnte und In-
situ-Infrarot- sowie In-situ-Thermographiemessungen aufgrund der Unzugänglichkeit ausge-
schlossen waren. Das Ziel war die gleichmäßige Einstellung der geforderten Prüftemperatur 
im Blech unter Verhinderung von ungewollten Gefügeveränderungen durch übermäßige 
Überhitzung. Weiterhin sollte die Temperatur der Probe während der Versuche konstant 
sein. 
Bei den statischen Versuchen an der elektromechanischen Universalprüfmaschine 
Zwick1476 wurde ein integrierter Ofen mit Luftumwälzung bis 250 °C genutzt, um den Stem-
pel zu erwärmen. Bei T  250 °C wurde der Stempel extern überhitzt und vor Versuchsbe-
ginn eingebaut. Bei den dynamischen Versuchen am Fallwerk erfolgte die Stempelerwär-
mung ausschließlich in einem externen Ofen. Niederhalter und Ziehring ( Probenein-
spannung) wurden bei allen Temperaturen sowohl im quasistatischen als auch im dynami-
schen Lastfall in einem externen Ofen auf eine Temperatur oberhalb der Prüftemperatur er-
wärmt. Nach dem Herausnehmen erfolgte der Probeneinbau zwischen Niederhalter und 
Ziehring auf einer schlecht wärmeleitenden Strukturkeramik, um ein ungewolltes rapides 
Abkühlen der Probeneinspannung zu verhindern. Während sich die Probeneinspannung et-
was abkühlte, erwärmte sich die Probe bis auf Zieltemperatur. Wenn die Probe die Ver-
suchstemperatur erreicht hatte, wurden Stempel sowie die Probeneinspannung in die jewei-
lige Apparatur installiert und der Versuch gestartet.  
Durch Anpunkten an die Probenoberfläche mit einem Punktschweißgerät sowie durch Ein-
stecken in die jeweils vorgesehene Bohrung (vgl. Bild 47) konnte der Aufheizvorgang mit 
einem Mantel-Thermoelement kalibriert werden. Für die Validierung des Temperaturfeldes 
wurden vergleichsweise Thermographiemessungen der Probeneinspannung mit eingebauter 
Probe durchgeführt. Diese sind wichtig, damit eine homogene Temperaturverteilung erzeugt 
und eine übermäßige Verformung z. B. im Ziehradius verhindert wird. Bild 54 zeigt typische 
Versuche bei 100 °C, 200 °C und 300 °C. Die dokumentierten Temperatur-Positions-Verläufe 
entsprechen dem Weg von Blechmitte zu Blechrand. Es ist ersichtlich, dass die Temperatur-
verteilung homogen auf dem Ziehring sowie der Probe vorliegt. Gering auftretende Kontrast- 
und damit Temperaturunterschiede zwischen Ziehring und Blech lassen sich auf Abstrahl- 
und Reflexionseffekte zurückführen. Im Vergleich zur Messung mit dem Thermoelement be-
trägt dessen maximale Streuung bei T  250 °C unter Bezugnahme der Messungenauigkeit 
 5 K. Bei T  200 °C kann nur noch mit der Ungenauigkeit des Messgerätes von 




r (0,3 %  1 K) gerechnet werden. Da die Temperatur der Zwischenplatte im Fallwerk vor 
den Versuchen deutlich niedriger als die des Prüfaufbaus war, kühlte dieser nach dem Einle-
gen sehr schnell ab. Das wurde bei der Einstellung der Probeneinspannungstemperatur be-
rücksichtigt, indem eine leichte Überhitzung vor Versuchsbeginn eingestellt wurde. Im An-
schluss erfolgte ein direktes Auslösen des Fallgewichtes, indem das Fallgewicht entkoppelt 
wurde. Während der eigentlichen quasistatischen und dynamischen Prüfversuche wurde die 
Zieltemperatur ausschließlich mit den Mantel-Thermoelementen im Stempel und im Ziehring 
eingestellt.  
 
Bild 54: Thermographieaufnahmen des erwärmten Ziehrings mit eingebauter Probe bei 100 °C, 
200 °C und 300 °C mit zugehörigen Temperatur-Positions-Kurven.  
 
 
4.2.6 Prinzip der optischen Dehnungsmessung 
 
Die lokalen Dehnungsänderungen nach der Methode der Visioplastizität wurden mit dem 
Autogrid-System der Fa. ViALUX gemessen. Das photogrammetrische Messprinzip beruht 
darauf, dass das verformte Blech inkl. des verformten Rasters von mindestens zwei Kame-
ras aus unterschiedlichen Perspektiven aufgenommen wird [239]. Die mathematischen 
Grundlagen zum Verständnis sind der Arbeit von SCHATZ [181] zu entnehmen. Da der ver-
wendete Messkopf aus vier Kameras besteht, die vor der Messung kalibriert werden, steigt 
die Genauigkeit v. a. bei stark verformten Proben erheblich. Die Auflösung beträgt hierbei 
640×480 Pixel bei einer maximalen Online-Aufzeichnungsrate von 30 Hz pro Kamera. Vor 
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der Umformgradbestimmung wird das Messsystem mit einem individuellen Prüfkörper kali-
briert. Anhand von Kontrastunterschieden zwischen Rasterkreuzen und Blech lassen sich 
identische Punkte in allen Aufnahmen lokalisieren. Aus ursprünglichen 2D-Flächenkoor-
dinaten lassen sich Raumkoordinaten erzeugen, die die Geometrie des Prüfkörpers dreidi-
mensional abbilden, Bild 55. Rasterelemente, die aufgrund der Verformung, der Lichtbedin-
gungen oder zu großer Deformation nicht ausmessbar waren, konnten teilweise durch Inter-
polation bestimmt werden. 
 
Bild 55: Dreidimensionale Darstellung des Prüfobjektes. 
 
Anhand der bekannten Rasterabstände vor dem Versuch kann die Verschiebung der 
Kreuzpunkte in die lokalen Formänderungen 1 und 2 umgerechnet werden. Nach dem Ge-
setz der Volumenkonstanz berechnet sich die Formänderung in Dickenrichtung (3) durch 
Umstellen von Gleichung (47), Bild 56. 
1  2  3  0 (47) 
 
Bild 56: Ermittlung der Haupt- (1), Neben- (2) und Dickenformänderung (3) mit Autogrid (ViA-
LUX), rote Linie kennzeichnet den Riss. 
 
Der komplette Auswertealgorithmus zur Grenzformänderungsanalyse wird in DIN EN ISO 
12004 reglementiert und im Folgenden zusammenfassend erläutert. Zur Bestimmung der 
Grenzformänderungskurve wurde graphisch der Riss im 3D-Modell markiert (rote Linie). 




Durch das Hinzufügen mindestens dreier Linienschnitte mit definiertem Winkel zum Riss (bei 
2  0: 25°; bei 2  0: ~90°) erfolgte die Formänderungsermittlung über den gesamten Be-
reich der Probe. Die erste Gerade verläuft durch den Riss, wobei die anderen Linienschnitte 
beidseitig im Abstand von 2 mm angetragen werden. Die Linienschnitte müssen mindestens 
20 mm zu beiden Seiten des Risses vorliegen und durch mindestens 10 Punkte definiert 
sein. Daran lassen sich die Haupt- und Nebenformänderung in Abhängigkeit vom Weg x auf 
der Schnittlinie bestimmen und darstellen. Exemplarisch zeigt Bild 57 die ortsabhängige 
Hauptformänderung 1. Die Ermittlung von 2 verläuft in gleicher Weise. 
 
Bild 57: Annäherung einer quadratischen Fit-Parabel zur Bestimmung der maximalen Hauptform-
änderung 1 für die FLC, nach DIN EN ISO 12004. 
 
Die erste Ableitung der Umformgrad-Werte lässt Unstetigkeitsstellen identifizieren, die die 
inneren (IGW1/2) und äußeren Grenzwerte (ÄGW1/2) definieren. Dadurch kann das linke 
und das rechte Ausgleichsfenster vom Rissbereich abgegrenzt werden. An die Messwerte 
innerhalb der beiden Ausgleichsfenster wird eine quadratische Formel, wie in Gleichung (48) 
dargestellt, angepasst. 
f(x)  ax2  bx  c (48) 
Durch Gleichung (49) lassen sich anhand des Kurvenscheitelpunktes Sx die 1-2-Werte-
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erfolgte unter Verwendung der halbautomatischen Schleif- und Poliereinrichtung Abramin 
(Fa. Struers) die gezielt eingestellte Schleifbehandlung mit SiC-Papier, Tabelle 8 [240]. 
Parallel wurden hierbei sechs Proben mit jeweils 25 mm Durchmesser präpariert. 
 









1 500 Wasser 60 300 40 
2 800 Wasser 40 300 40 
3 1200 Wasser 40 300 40 
4 2400 Wasser 40 300 40 
5 4000 (EBSD) Wasser 60 300 40 
Nach dem Schleifen wurden die Proben am selben Gerät mit einer zubereiteten Flüssigkeit 
(130 ml OP-S  130 ml H2O  10 ml H2O2  1 ml NH4OH 25%ige Lösung) auf dem OP-
Chem-Tuch (Fa. Struers) poliert. Hierbei betrug die Polierdauer zwei Minuten bei 150facher 
Umdrehung, wobei die Kraft schrittweise von 150 N auf 100 N reduziert wurde. Zwischen 
allen Präparationsschritten wurden die Schliffoberflächen mit Wasser gespült. Zuletzt erfolgte 
ein 10-sekündiges Ätzen mit frisch hergestellter Pikrinsäure (10 ml H2O, 10 ml Eisessig, 
70 ml Ethanol, 4,2 g Pikrinsäure) und anschließender Wasserreinigung [240]. Zur Vermei-
dung von Präparationsdeformationen der EBSD-Proben wurden diese mit der Ionenstrahl-
Ätzanlage RES 101 GVN der Fa. BAL-TEC ionenpoliert [241]. Hierfür wurden die Proben 
10 min im Vakuum mit Ionenstrahlen bei einem Einfallswinkel der Ionen von   15° gereinigt 
und abschließend für 2 h ionenpoliert (  3°). Hierbei betrugen die Spannung 4 kV und die 




Zur ersten Untersuchung der Mikrostruktur wurden die polierten und geätzten Proben mit 
dem Auflichtmikroskop Neophot 30 der Fa. Carl Zeiss Jena betrachtet. Die Aufnahme und 
Weiterverarbeitung der lichtmikroskopischen Bilder erfolgte mit der Software „a4i-Analysis“ 
(Archive4Images) der Fa. aquinto. Der Fokus lag hierbei auf der Mikrostrukturentwicklung im 
Vergleich zum Ausgangszustand. Im Niedrigtemperaturbereich ist vor allem die Ausbildung 
von Zwillingen entscheidend, während bei höheren Temperaturen Kornfeinungseffekte durch 
dynamische Rekristallisation zu erwarten sind. Die Ermittlung der mittleren Korngröße und 
deren Veränderung mit Temperatur, Dehnrate und Dehnung konnte mit dem Linienschnitt-
verfahren realisiert werden. Hierbei wurde auf die mikroskopischen Aufnahmen graphisch ein 
Liniennetz gelegt und damit die mittlere Sehnenlänge, d. h. die durchschnittliche Strecke 
zwischen zwei geschnittenen Korngrenzen, an mind. 400 Körnern bestimmt, Bild 60. 





Bild 60: Prinzip des Linienschnittverfahrens zur Ermittlung der mittleren Sehnenlänge. 
 
 
4.3.3 Texturanalyse mittels Röntgenbeugung 
 
Durch die Beugung von Röntgenstrahlen kann die Textur eines Werkstoffes bestimmt und 
analysiert werden. Die Wellenlänge der Strahlung liegt hierbei in der Größenordnung der 
Netzebenenabstände. Das Messprinzip beruht auf der Interferenz, d. h. der Änderung der 
Amplitude der gebeugten Strahlung. Je nach Strahlungseinfallswinkel (T), Netzebenenab-
stand und Strahlenwellenlänge kann die Intensität verstärkt (konstruktive Interferenz) oder 
ausgelöscht (destruktive Interferenz) werden. Wird die Reflexionsbedingung in Form der 
Bragg‘schen Gleichung (50) erfüllt, kommt es zur Beugung der Strahlung an den 
kristallographischen Ebenen (Bild 61).  
 
Bild 61: Prinzip der Beugung von Röntgenstrahlung an den Netzebenen bei Erfüllung der 
Bragg‘schen Gleichung, nach [15].  
nO   2dhkil ∙ sin T (50) 
Hierbei sind n die Beugungszahl, OW die Wellenlänge der Strahlung sowie dhkil der 
Netzebenenabstand.  
Die in dieser Arbeit untersuchten Texturen wurden an polierten Proben bei 80 % der 












wurden Co-Kα-Strahlung, ein Ni-Filter und eine 0,5 mm Primärstrahlblende verwendet. Bei 
einer Spannung von 40 kV und einer Stromstärke von 35 mA wurde mit einer Kupferanode 
die Röntgenstrahlung erzeugt. Bei der Messung der Intensität der Kristallorientierungen 
wurden die Proben in 5°-Schritten bis zu einem Maximalwinkel von 75° gekippt und bis zu 
einem Winkel von 355° gedreht. Die mittlere Eindringtiefe betrug ca. 25 µm. Es erfolgte die 
Bestimmung von sechs Polfiguren der {0002}-, {101̅0}- , {101̅1}- , {101̅2}-  und {101̅3} -
Ebenen. Bei diesem Verfahren wurden unvollständige Polfiguren gemessen, aus denen eine 
Orientierungsdichteverteilungsfunktion (ODF, engl. orientation distribution function) errechnet 
wurde. Unter Verwendung mathematischer Algorithmen wurden daraus vollständige 
Polfiguren berechnet. In dieser Arbeit werden hauptsächlich Polfiguren der {0002}-Basal-, 





Mit dem Rasterelektronenmikroskop LEO 1530 (Fa. Zeiss) wurden die Bruchflächen- und 
Mikrostrukturuntersuchungen durchgeführt. Hierbei wird mit Hilfe einer Feldemissions-
kathode im Vakuum ein Elektronenstrahl erzeugt, der magnetisch abgelenkt werden kann. 
Durch die Verwendung geeigneter Detektoren können unterschiedliche Bildinformationen 
generiert werden. 
Die Bruchflächenanalyse erfolgte mit dem Sekundärelektronenkontrast (SE) zur 
Darstellung von oberflächennahen Schichten in Tiefen von wenigen Nanonometern. Durch 
den Rückstreuelektronenkontrast (engl. backscattered electrons, BSE) können die Unter-
schiede der chemischen Zusammensetzung des Materials durch Kontrastunterschiede 
abgebildet werden. Die Anregung der Elektronen erfolgt hierbei in einer Tiefe von wenigen 
Mikrometern. 
Der installierte Elektronenrückstreubeugungs-Detektor (engl. electron backscatter 
diffraction, EBSD) ermöglicht es, lokale Kristallorientierungen sowie Korngrenzen mit ihrer 
jeweiligen Größe und Morphologie zu ermitteln. Die Werkstoffinformation wird hierbei aus 
einer Tiefe von 50−100 nm ermittelt. Hierfür war es nötig, die ionenpolierten Proben mit 
Kohlenstoff zu bedampfen und die Einbettmasse mit Kupferband abzudecken. Dadurch 
konnten unerwünschte Aufladungseffekte vermieden und eine optimale Signalstärke gewähr-
leistet werden. Die EBSD-Messung erfolgte bei folgenden Parametern: Arbeitsabstand 
15 mm, Spannung 20 kV, Kippwinkel 70°. Die Schrittweite wurde je nach Zustand und Korn-
größe zwischen 0,2 µm und 1 µm gewählt. Bei dem EBSD-Verfahren wird die gekippte 




Probe mit dem Elektronenstrahl abgerastert. Die Primärelektronen werden in alle Richtungen 
inelastisch gestreut, so dass diese als neue Primärstrahlen im Probeninneren dienen. An 
den Netzebenen werden diese wiederum reflektiert und deren Beugungsmuster (Kickuchi-
Pattern) mit einem Phosphorschirm detektiert. Zu jeder Netzebenenschar gibt es aufgrund 
der inelastischen Streuung der Primärelektronen ausreichend viele Elektronen, die in einem 
bestimmten Einfallswinkel auftreffen. Dadurch wird die Bragg‘sche Gleichung erfüllt, 
Gleichung (50). Aus den Rückstreuelektronen entstehen beidseitig aus jeder Netzebene sog. 
Kossel-Kegel. Die Darstellung zeigt in Form zweier parallelen Linien mit charakteristischer 
Ausprägung die Entstehung der Kickuchi-Bänder, die die Hyperbelschnitte der Beugungs-
kegel sind und einer definierten kristallographischen Ebene entsprechen. Die Bandbreite 
hängt hierbei vom Netzebenenabstand und der Elektronenwellenlänge ab. Mit der Software 
HKL Channel 5.0 (Fa. Oxford Instruments) kann jeder Messpunkt mit einer zugehörigen 
Kristallorientierung beschrieben werden. In dieser Arbeit werden farbcodierte, lokale 
Missorientierungen anhand von sog. Kernel-Average-Misorientation-Darstellungen (KAM) 
gezeigt. Weiterhin erfolgt die Charakterisierung der Zwillingsarten (Zug-, Druck-, Doppel-
zwillinge) sowie die Darstellung von Klein- (KWKG) und Großwinkelkorngrenzen (GWKG). 
Der Desorientierungswinkel beträgt hierbei  2° (KWKG) sowie  15° (GWKG). 
Durch die energiedispersive Röntgenspektroskopie (engl. energy dispersive X-ray spec-
troscopy, EDX) konnte die chemische Zusammensetzung einzelner Gefügebestandteile 
gezielt ermitteln werden. 
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Der mit dem Linienschnittverfahren an 500−1000 Körnern gemessene mittlere Korn-
größendurchmesser beträgt etwa 7 µm. Aufgrund der unterschiedlichen Abkühlgeschwin-
digkeit zwischen Blechrand (Ober- und Unterseite) und –mitte beim TRC-Prozess, der lokal 
unterschiedlich hohen Umformgrade beim Walzen und den auftretenden Abkühlungsgradien-
ten bei der Wärmebehandlung ist die mittlere Korngröße am Rand des Bleches feiner (5 µm) 
als in der Mitte (7 µm). In der Blechmitte sind teilweise Grobkörner mit Korngrößen von über 
50−100 µm erkennbar. Während des TRC-Prozesses können am Blechrand Abkühlraten von 
etwa 300 K/s und in der Blechmitte von etwa 80 K/s erwartet werden [170]. PARK et al. [10] 
berechneten anhand des sekundären Dendritenarmabstandes Abkühlraten zwischen 130 K/s 
und 350 K/s. MASOUMI et al. [7] gehen davon aus, dass an der Blechoberfläche eine 
Schnellerstarrung (325 K/s) und in der Blechmitte eine Scheil-Erstarrung (150 K/s) vorliegt. 
Das unterschiedliche Erstarrungsverhalten führt dazu, dass sich Restschmelze mit unter-
schiedlicher chemischer Zusammensetzung in Form einer leichten Seigerungslinie (Mitten-
seigerung) in der Blechmitte ausbildet. Der sich nach dem Gießwalzen und Homogenisieren 
anschließende Walzprozess hat ebenfalls eine entscheidende Wirkung auf die Gefüge-
ausbildung. Simulationen zeigten, dass die Spannungs- und Dehnungsverteilung im Blech 
aufgrund des Walzvorgangs inhomogen ist [243]. Zum einen treten Druckspannungen in 
Dickenrichtung auf, welche die Dickenreduktion ermöglichen. Eine weitere Einflussgröße ist 
die Reibungskraft der Walzen in Walzrichtung, die den Walzprozess ermöglicht. Diese vor-
liegenden Kräfte induzieren Schubspannungen im Werkstoff, da die Kräfte in Richtung der 
Dehnung wirken. Es konnte aufgezeigt werden, dass in der Blechmitte die Druckspannungen 
ausgeprägter sind, am Blechrand hingegen vermehrt örtlich begrenzte Schubspannungen 
auftreten. Diese Schubspannungen führen jedoch zur Kornfeinung, wodurch das Gefüge am 
Blechrand feiner ist als in der Blechmitte.  
Verformungszwillinge in Folge der Umformung sind aufgrund der Wärmebehandlung und 
der damit verbundenen Rekristallisation nicht existent. Die relative Korngrößenverteilung im 
Bereich zwischen Blechrand und –mitte (Übergangsbereich) ist in Bild 63 dargestellt. Der 
relative Anteil feiner Körner (d ≤ 2 µm) liegt bei 9 %.  
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Bild 65: {0002}-, {10−10}-, und {10−11}-Polfiguren des Ausgangszustandes, nach [237].  
 
Der praktische Gießprozess erfolgt anhand einer Scheil-Erstarrung, jedoch dient das Pha-
sendiagramm in Bild 66 als Anhaltspunkt der Phasenausbildung. Hierbei lassen sich die bei 
einer Gleichgewichtserstarrung auftretenden Phasen an der senkrechten Linie bei 3 % Al-
Anteil ablesen. Es zeigt sich, dass die J- (Mg17Al12) und M-Phasen (Mg32(Al, Zn)49) erst unter-
halb von etwa 200 °C aus dem Mg-Mischkristall ausgeschieden werden [44]. Bei der Charak-
terisierung des Ausgangsmaterials konnten weder die M-Phase noch Mg17Al12-Ausschei-
dungen detektiert werden, da diese höchstwahrscheinlich vollständig durch das Homogeni-
sieren nach dem Gießwalzvorgang aufgelöst wurden [171]. Anhand der Solvuslinie (Linie 
oberhalb von Mg  J), die den Übergang zwischen einem einphasigen Mischkristallgebiet 
(Mg) und einem festen Zweiphasengebiet (Mg  J) darstellt, wird deutlich, dass sich der Be-
ginn der J-Ausscheidungen aus dem Mg-Mischkristall mit steigendem Al-Gehalt zu höheren 
Temperaturen verschiebt.  
 






















































Neben den beschrieben Phasen können auch Al-Mn-reiche Partikel ermittelt werden. An-
hand der XRD-Phasenanalyse konnten diese detektiert werden, Bild 67. Nach CAO et al. 
[244] könnte es sich hierbei um Al11Mn4, Al8Mn5 oder Al9Mn11 (H-AlMn) handeln. Al-Mn-
Partikel können je nach Größe und Verteilung sowohl die Festigkeit als auch die Duktilität 
verbessern [10]. Des Weiteren entstehen durch diese Partikel Hindernisse für die Verset-
zungsbewegung und für das Kornwachstum bei der Wärmebehandlung sowie ein Keimbild-
ner für die Rekristallisation bei der Umformung. LASER et al. [65] gehen davon aus, dass in 
Mn-haltigen AZ-Legierungen Al8Mn5-Ausscheidungen typisch sind und keinen Einfluss auf 
die Korngröße haben. Ein kornfeinender Effekt kann eher durch Al9Mn11 erreicht werden, da 
diese Ausscheidungen wie Magnesium hexagonal sind (Al8Mn5 rhomboedrisch) und damit 
bevorzugte Keimstellen für die Rekristallisation darstellen [244]. Feinverteilte Ausscheidun-
gen oder Partikel mit einer Größe von d d 1 μm können ebenfalls das Kornwachstum unter 
Temperatureinfluss hemmen, da sie die Korngrenzen „festpinnen“ [122]. Anhand von trans-
missionselektronenmikroskopischen Messungen konnten die in dieser Arbeit detektierten Al-
Mn-Partikel als Al8Mn5 identifiziert werden. Im Gegensatz zu Mg17Al12 wird Al8Mn5 erst bei 
sehr hohen Temperaturen oberhalb der Schmelztemperatur von AZ31 aufgelöst. Hierbei 
muss angenommen werden, dass diese Partikel bereits in den verwendeten AZ31-Masseln 
existent waren und weder durch den Gießwalzprozess noch durch eine Wärmebehandlung 
in einem technisch relevanten Temperaturbereich aufgelöst werden konnten. Demzufolge 
handelt es sich nicht um Ausscheidungen, sondern um Partikel. 
 
Bild 67: XRD-Phasenanalyse des AZ31-Ausgangsmaterials.  
 
Die Al8Mn5-Partikel haben eine Größe von  2 μm und sind regellos in der Matrix verteilt, 
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Tabelle 9: Lokale chemische Zusammensetzung bei verschiedenen Messstellen, ermittelt mit 
EDX. 
Messstelle Chemische Zusammensetzung [Ma.-%] Mg Al Zn Mn Si 
A 95,75 1,86 1,77 0,62 -  
B 62,78 16,44  1,43 17,09   2,27 
C 83,98 1,55 1,33 0,67 12,47  
 
 
5.2 Verformungsverhalten unter einachsiger Zugbeanspruchung 
5.2.1 Temperaturabhängigkeit 
 
Die Temperaturabhängigkeit ausgewählter mechanischer Kennwerte (Anlage 1) unter 
einachsiger, einsinniger Zugbeanspruchung bei 0,76×10−3 s−1 ist in Bild 70 dargestellt. Es 
zeigt sich, dass mit zunehmender Temperatur die 0,2%-Dehngrenze und Zugfestigkeit ab- 
sowie die Bruchdehnung zunehmen. Zwischen 20 °C und 50 °C sinken die Festigkeits-
kennwerte, die Bruchdehnung bleibt hingegen auf einem ähnlichen Niveau zwischen 19 % 
und 27 %. Bis 200 °C erfolgt ein langsamer Anstieg der Duktilität (A   92 %). Oberhalb von 
200 °C nimmt die Bruchdehnung sehr stark zu, so dass bei 300 °C Werte von 182 % und 
damit Superplastizität erreicht wird. Superplastizität wurde ebenfalls von SCHWARZ [115] an 
gießgewalztem ARB-AZ31 festgestellt. Die Ursache liegt im temperaturbedingten Anstieg der 
Dehnratenempfindlichkeit m (10−3 s−1 auf 10−2 s−1, Hpl   0,1), so dass eine lokale Ein-
schnürung durch örtliche Verfestigung verhindert wird [165]. 
 
Bild 70: Temperaturabhängigkeit der 0,2%-Dehngrenze, Zugfestigkeit und Bruchdehnung von 























































Während bei 20 °C ein niedriger m-Wert detektiert werden konnte (m   0,004), beträgt m 
bei 20 °C 0,01 und erhöht sich auf 0,05 (100 °C), 0,09 (200 °C) sowie 0,21 (300 °C), was 
sich in einer steigenden Duktilität widerspiegelt. Die Ursache hierfür ist die temperatur-
bedingte Förderung der Versetzungsbewegung auf den Basalebenen in Verbindung mit der 
zunehmenden Aktivierung von nicht-basalen Gleitsystemen [70]. Mit zunehmender Tem-
peratur verringert sich die Differenz zwischen Zugfestigkeit und 0,2%-Dehngrenze [246]. Die 
Rolle der Verformungsmechanismen auf die mechanischen Eigenschaften sowie das Verfe-
stigungsverhalten bei variierenden Temperaturen kann anhand der Fließkurven in Bild 71 
diskutiert werden. 
 
Bild 71: Fließkurven von AZ31 bei unterschiedlichen Temperaturen und einer Dehnrate von 
0,76×10−3 s−1 (0° zur WR), nach [235]. 
 
Bei 20 °C und 20 °C zeigt sich bei niedriger Dehnung eine starke Verfestigung fast iden-
tischer Ausprägung, die bis zum Erreichen der maximalen Spannung leicht abnimmt. Kurz 
nach Erreichen des Spannungsmaximums versagen die Proben bei diesen Temperaturen, 
wodurch keine nennenswerte Einschnürung entsteht. Die Ursache könnten zwillingsinduzier-
te Spannungskonzentrationen sein, die in Folge von Dehnungslokalisierungen entstehen und 
in einem unmittelbaren Versagen resultieren [82]. Da AZ31 bei niedrigen Temperaturen nach 
dem von-Mises-Kriterium nicht fünf unabhängige Gleitsysteme für die gleichmäßige 
plastische Verformung aufweist, tritt neben der Versetzungsbewegung mechanische 
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gert werden, da sich der flächenmäßige Anteil der mechanisch gebildeten Zwillinge im Gefü-
ge ebenfalls vergrößert. Bei 100 °C zeigt sich bis   0,1 ein ähnliches Verfestigungsverhal-
ten, das mit zunehmender plastischer Verformung abnimmt. Die Maximalspannung liegt 
hierbei im Vergleich zu den niedrigeren Temperaturen auf einem geringeren Niveau. Die 
Ursache könnte die dynamische Erholung (DRV) sein, die durch die höhere Versetzungsmo-
bilität eine Versetzungsumordnung bzw. –annihilation bewirkt, so dass sich die Verfestigung 
leicht abschwächt [125]. KOIKE et al. [55] gehen anhand von TEM-Untersuchungen an 16 % 
verformtem AZ31 davon aus, dass Erholungsvorgänge bereits bei Raumtemperatur auftreten 
können. Es wird vermutet, dass eine Veränderung des Verfestigungsexponenten n auf Erho-
lungseffekte zurückzuführen ist. Unterhalb von T  100 °C liegt n bei konstant 0,2, so dass 
dieses Verhalten nicht bestätigt werden kann. Ein weiteres Phänomen ist die relative Ab-
nahme der Zwillingsbildungsrate, die aufgrund der thermischen Aktivierung der Verset-
zungsbewegung im Temperaturbereich von 20 °C  T  100 °C (T < T0 < 0,4 TS) wesentlich 
für die Verfestigung verantwortlich ist, Bild 72 b. Durch die temperaturbedingte, zunehmende 
Versetzungsbewegung wird der Beitrag der mechanischen Zwillingsbildung zur Verfestigung 
verringert. Oberhalb von 200 °C treten massive Entfestigungsvorgänge auf, welche die Ver-
festigungseffekte bei steigender plastischer Verformung kompensieren. Ein Hauptgrund hier-
für ist die Temperaturabhängigkeit der CRSS der nicht-basalen Gleitsysteme, die dadurch 
zunehmend aktiviert werden können (vgl. Bild 13) [95]. In günstig orientierten Bereichen tre-
ten vereinzelt Zwillinge auf, die aufgrund ihrer geringen Anzahl nur einen schwachen Einfluss 
auf die mechanischen Eigenschaften haben. JIANG et al. [248] fanden in ihren Untersuchun-
gen an AZ31 und AM30 heraus, dass eine ausgeprägte und vor allem vollständige mechani-
sche Zwillingsbildung nur in den Körnern mit dem höchsten Schmidfaktor möglich ist. GALI-
YEV et al. [132] gehen davon aus, dass das Quergleiten von a-Versetzungen auf den nicht-
basalen Ebenen zwischen 200 °C und 250 °C der dominierende Verformungsmechanismus 
ist. Beim Quergleiten in der Nähe von Korngrenzen mit hohen Spannungskonzentrationen 
wandeln sich Schraubenversetzungen in Stufenversetzungen um. Durch die hohe Stapelfeh-
lerenergie auf den nicht-basalen Ebenen wird deren Klettern und Quergleiten gefördert, so 
dass sich ein Kleinwinkelkorngrenzennetzwerk ausbildet, das in dynamischer Rekristallisati-
on (DRX) resultiert. DRX-Vorgänge stehen demnach immer in Verbindung mit nicht-basalen 
Gleitvorgängen, die eher durch Subkornbildung zur Rekristallisation beitragen als basale 
Gleitvorgänge [132, 141, 249]. Neben der DRV und der Aktivierung zusätzlicher nicht-
basaler Gleitsysteme spielt die einsetzende DRX (Bild 72 c−f) vor allem oberhalb von 200 °C 
eine große Rolle für die Duktilität, so dass die Fließkurve horizontal in einem sog. „Steady-
State-Bereich“ verläuft. Hierbei kann im Gegensatz zu den niedrigeren Temperaturen 




(T < 200 °C) anhand von gestoppten Versuchen ausgeschlossen werden, dass das Über-
schreiten der Gleichmaßdehnung mit dem Beginn der Probeneinschnürung gekoppelt ist 
[158]. Im Gegensatz zu 200 °C zeigt sich, dass das Gefüge bei 225 °C fast vollständig rekri-
stallisiert ist.  
Als Rekristallisationsmechanismus bei T t 200 °C kann mit hoher Wahrscheinlichkeit die 
kontinuierliche dynamische Rekristallisation (CDRX) identifiziert werden. Hierbei formieren 
sich Versetzungen in Folge der vorangehenden dynamischen Erholung zu Kleinwinkelkorn-
grenzen (grün), die sich während der Verformung in Großwinkelkorngrenzen (schwarz) um-
wandeln (Bild 73). 
 
Bild 73: EBSD-Messung im Bereich der Gleichmaßdehnung der gebrochenen Probe bei 200 °C 
und 300 °C sowie 0,76×10−3 s−1, Großwinkelkorngrenzen (schwarz), Kleinwinkelkorn-
grenzen (grün), Zugzwillinge (blau), Druckzwillinge (gelb), Doppelzwillinge (rot), nach 
[235]. 
 
TAN und TAN [24] gehen davon aus, dass das Vorhandensein von Ausscheidungen als 
Keimbildner für die DRX für AZ31 nicht zwangsläufig notwendig ist. Der Grund ist, dass 
durch die hexagonale Kristallstruktur aufgrund des Mangels an einfach aktivierbaren Gleitsy-
stemen eine gewisse Dehnungsbehinderung einsetzt. Des Weiteren spielen die niedrige 
Stapelfehlerenergie der Basalebenen (60−78 mJ/m²) und die hohe Korngrenzendiffusion 
eine wichtigere Rolle als die Anwesenheit von Ausscheidungen. Mit abnehmender Korngrö-
ße durch DRX kann Korngrenzengleiten (GBS) auftreten. Je feiner die Körner, umso höher 
ist die Triebkraft für GBS, so dass ein zusätzlicher Dehnungsbetrag für die Verformbarkeit 
möglich wird. Wie bereits in Abschnitt 2.1.6 beschrieben, kommt es infolge von GBS zu 
Spannungskonzentrationen an den Tripelpunkten dreier sich bewegender Korngrenzen 
[160]. In Kombination mit der Ausrichtung feiner DRX-Körner entstehen Schädigungen im 
verformten Werkstoff (Bild 72 d−f). Bei der rasterelektronenmikroskopischen Betrachtung in 
Anlage 2 zeigt sich, dass es sich vornehmlich um Poren handelt, die sich während der Bean-
25 μm
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25 μm
300 °C, 10−3 s−1
Kleinwinkelkorngrenzen
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spruchung strecken und vereinen. Einerseits wird dieses Schädigungsverhalten, wie bereits 
erläutert, u. a. durch GBS ausgelöst. Andererseits liegen vereinzelte Mikroporen mit einem 
Durchmesser von bis zu 1 μm bereits im warmgewalzten und abschlussgeglühten TRC-
Ausgangszustand (Anlage 2 a) vor. Diese Poren deformieren sich ebenfalls bei angelegter 
Beanspruchung und liefern einen Beitrag zum weiteren Porenwachstum und zur ausgepräg-
ten Werkstoffschädigung. 
Je höher die Temperatur, umso niedriger ist der kritische Umformgrad für die DRX, so 
dass diese beschleunigt wird und in Folge dessen mehr GBS auftritt [157]. In den Untersu-
chungen von YI et al. [25] an AZ31 wird die Abhängigkeit der Duktilität von der Ausbildung 
der Ausscheidungen abhängig gemacht. Bei 200 °C liegt die Deformation im 2-Phasengebiet 
(Mg  J), und im Vergleich dazu die 250°C-Verformation im Einphasengebiet. Demzufolge 
sank der Anteil der Ausscheidungen, was ein einfacheres Versetzungsgleiten zur Folge hat. 
Wie bereits in Abschnitt 5.1 erläutert, wurden die Mg17Al12-Ausscheidungen bereits beim 
Homogenisieren aufgelöst. Demnach konnten im REM keine Ausscheidungen mit der che-
mischen Zusammensetzung, die der Phase Mg17Al12 entspricht, detektiert werden. Die mit 
dem REM festgestellten Al-Mn-reichen Partikel mit Größen von unter 3 μm lösen sich im ge-
testeten Temperaturbereich nicht auf, da es sich wahrscheinlich um die hochtemperatursta-
bile intermetallische Verbindung Al8Mn5 handelt [171].  
Oberhalb von 250 °C ist ein „Ausbauchen“ der Körner sichtbar (vgl. Bild 24), was ebenfalls 
von YI et al. [25] und GALIYEV et al. [132] bestätigt wird, Bild 72 e und f. Zusätzlich kommt es 
bei T t 225 °C zu Kornwachstum. Der Vergleich der Korngrößenverteilung der gebrochenen 
Proben im Bereich der Gleichmaßdehnung bei 200 °C d T d 300 °C wird in Bild 74 darge-
stellt.  
 
Bild 74: Korngrößenverteilung von AZ31 der gebrochenen Proben im Bereich der Gleichmaßdeh-
nung bei unterschiedlichen Temperaturen und einer Dehnrate von 0,76×10−3 s−1 (0° zur 
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Doppelzwillinge nachweisen. Zugzwillinge sind wesentlich größer und damit leichter detek-
tierbar als die sehr schmalen Druck- bzw. Doppelzwillinge [248]. Grundsätzlich muss zur 
Bildung von Zugzwillingen eine Verlängerung der c-Achse der Elementarzelle erfolgen. Nach 
KOIKE [74] hängt die Zwillingsbildung nicht direkt mit der Beanspruchungsrichtung, bezogen 
auf die Elementarzelle, zusammen. Vielmehr werden Zwillinge durch innere Spannungen 
gebildet, die in unterschiedliche Richtungen wirken [20]. Weiterhin ermöglicht die niedrige 
CRSS der ൛101ത2ൟ-Zugzwillinge (2 MPa) deren Bildung [251]. Im Gegensatz dazu werden 
൛101ത1ൟ-Druckzwillinge gehemmt, da deren CRSS deutlich größer ist (76−153 MPa) [252]. 
Des Weiteren ist der Scherbetrag bei der Zugzwillingsbildung geringer, wodurch diese Zwil-
lingsart energetisch günstiger gebildet werden kann (siehe Bild 11) [21]. Darüber hinaus wird 
deutlich, dass die Zugzwillinge keine gerade Grenzfläche aufweisen, sondern durchaus ge-
bogen vorkommen können [23]. 
 
Bild 76: EBSD-Aufnahme mit {10−12}-Zugzwillingen (blau); 0,76×10−3 s−1, T   20 °C, Hpl   20 %, 
0° zur WR, Schrittweite 0,2 μm, nach [235]. 
 
Die Ausprägung der Textur nach dem Versagen ist anhand der {0002}- und ൛101ത1ൟ-Pol-
figuren in Bild 77 bei Temperaturen von 20 °C bis 300 °C dargestellt. 
Bild 77: Polfiguren beim Versagen von AZ31 bei unterschiedlichen Temperaturen und einer 
Dehnrate von 0,76×10−3 s−1 (0° zur WR), röntgenographische Messung, nach [235].  
WR

























Es zeigt sich wie im Ausgangszustand eine ausgeprägte Basaltextur, was bedeutet, dass 
die Basalebene senkrecht zur Blechnormalen ND orientiert ist. Dies wird durch die Basalglei-
tung bei der Probendeformation verstärkt [253]. Im Modell der Gitterrotation rotieren die 
Gleitsysteme, so dass sie parallel zur Zugachse orientiert sind. Bei jeder Prüftemperatur sind 
die maximalen Intensitäten der {0002}-Polfigur in die Transversalrichtung, d. h. senkrecht zur 
Deformationsrichtung, gestreckt. Dieser Sachverhalt wird in den Untersuchungen von JAIN et 
al. [40] bestätigt. ULACIA et al. [100] führen dies auf die aufgetretene Prismengleitung zurück. 
EBSD-Messungen von BOEHLERT et al. [153] bestätigen neben der Basal- und Prismenglei-
tung ebenfalls einen Anteil an ca-Pyramidalgleitung bei 50 °C. Des Weiteren erfolgt zwi-
schen 150 °C und 250 °C der Übergang zwischen a-Basal- und -Prismengleitung zur aus-
schließlich prismendominierenden a-Gleitung. In der vorliegenden Untersuchung führt die 
Bildung von Zwillingen nicht zur Ausbildung von zusätzlichen Texturkomponenten in den 
{0002}-Ebenen (Bild 77), wie dies bei anderen Untersuchungen auftritt [23]. Die Schärfe der 
maximalen Intensitäten der Basalebenen nimmt bei 300 °C ab, was auf Kornrotationen auf-
grund von Korngrenzengleiten bzw. starken Rekristallisationsvorgängen schließen lässt 
[254]. Ein geometrischer Einfluss könnte ebenfalls ausschlaggebend sein, da aufgrund der 
sehr starken Probeneinschnürung eine deutlich verringerte Probenfläche vorliegt und damit 
die Messergebnisse z. B. durch Kornwachstum beeinflusst werden könnten. Die {101̅1}-Pol-
figuren zeigen eine sechszählige Symmetrie bis 225 °C, was auf Prismengleitung schließen 
lässt [40, 74]. Eine weitere Möglichkeit besteht in der Aktivierung von nicht-basalen Gleitvor-
gängen durch an den Korngrenzen auftretende Spannungskonzentrationen, die durch 
Wechselwirkung von Basalgleitung und mechanischer Zwillingsbildung entstehen können 
[142]. Dadurch könnte lokal die CRSS der nicht-basalen Gleitung überschritten werden und 
diese folglich aktiviert werden. Da die Basalebene bei den meisten Körnern parallel zur Ver-
formungsrichtung liegt, sind der Schmidfaktor und damit die wirkende Schubspannung für die 
Basalgleitung nahezu Null. Das bewirkt, dass trotz der niedrigen CRSS die Gleitung stark 
erschwert wird. In Kombination mit feinem Korn, was zwillingshemmend wirkt, bestehen nur 
unzureichende Möglichkeiten, die Verformung zu realisieren [106]. In Folge der vorliegenden 
Gleitvorgänge tritt eine Rotation der Körner auf [255], die die Aktivierung des prismatischen 
Gleitens ermöglicht [55], was u. a. durch die In-situ-Messungen von KESHAVARZ und BAR-
NETT [256] bestätigt wird. Die eintretende Gitterrotation bewirkt eine Vergrößerung der 
Schmidfaktoren der einzelnen Prismenebenen, wodurch die in der Gleitebene wirkende 
Schubspannung ansteigt. Darauf aufbauend konnte das Quergleiten von a-Versetzungen 
von basalen zu nicht-basalen Ebenen bereits im Schrifttum nachgewiesen werden [55]. Das 
nicht-basale Gleiten ist unabhängig von der Lage zur Korngrenze und wurde sowohl an den 




Korngrenzen als auch im Korninneren detektiert [55, 257]. DORN [258] geht davon aus, dass 
Spannungen auf der Basalebene die CRSS des prismatischen Quergleitens senken. In ei-
nem feinkörnigen Gefüge werden ausreichend wirkende Spannungen auf den Basalebenen 
generiert, so dass durch die Senkung der CRSS die Aktivierung des Prismengleitens ermög-
licht wird. ULACIA et al. [100] vermuten bei Raumtemperatur anhand der Basaltextur die 
Prismengleitung als Hauptmechanismus.  
Oberhalb von T  225 °C verschwindet die Symmetrie der Pyramidalebenen in Bild 77, 
was durch DRX, Kornwachstum und die Aktivierung zusätzlicher Gleitsysteme begründet 
wird. Korngrenzengleiten führt ebenfalls zu einer Texturänderung durch Gitterrotation [142]. 
Bei 250 °C und 300 °C sind die Pyramidalebenen wie im Ausgangszustand vollständig rota-
tionssymmetrisch angeordnet. 
Die Charakterisierung des Versagensverhaltens von AZ31 unter einachsiger Zugbean-
spruchung erfolgte einerseits durch die makroskopischen Aufnahmen der Bruchkanten 
(Anlage 3 bis Anlage 8) und andererseits durch die Analyse der Bruchflächen mit dem Ra-
sterelektronenmikroskop (Anlage 9). Hierbei wurde die Topografie durch Einstellung des 
Sekundärelektronenkontrastes abgebildet. Bei 20 °C zeigt sich makroskopisch ein verfor-
mungsarmer 45°-Bruch (Anlage 3), dessen Entstehung auf die Bildung von Zwillingen und 
den Mangel von aktivierbaren Gleitsystemen zurückzuführen ist (vgl. Bild 72 a). Mikrosko-
pisch betrachtet bilden sich bei 20 °C kleine Verformungswaben aus, die mit zunehmender 
Temperatur wachsen (Anlage 9). Mit steigender Temperatur nimmt der Gleitanteil während 
der Verformung zu, so dass der relative Anteil der Zwillingsbildung abnimmt. Des Weiteren 
verringert sich die Versetzungsdichte infolge dynamischer Erholungsprozesse. Die bei höhe-
ren Temperaturen (T  100 °C) entstehenden und teilweise sehr großen Verformungswaben 
(Anlage 9), lassen auf die Bildung und Koaleszenz von duktilen Hohlräumen schließen. Der 
Versagensmechanismus ändert sich und bei T  200 °C tritt ein Einschnürbereich auf 
(Anlage 4). Oberhalb von 200 °C werden zusätzliche Gleitsysteme aktiviert und es setzt dy-
namische Rekristallisation in Kombination mit GBS ein. Das führt zur massiven Vereinigung 
der entstehenden Hohlräume und infolge von GBS sich ausbildender Risse. Die makroskopi-
schen Brüche bei 200 °C bis 300 °C sind durch eine sichtbare Einschnürung gekennzeichnet 
(Anlage 5 bis Anlage 8). Bei allen Temperaturen sind deutlich sehr große Poren mit einem 
Durchmesser von über 50 µm erkennbar. Hierbei könnte es sich um herausgefallene Körner 
handeln, wie dies bereits bei MARYA et al. [245] festgestellt wurde. Diese Grobkörner befin-
den sich vorzugsweise in der Nähe der Mittenseigerung, da hierbei die Korngröße aufgrund 
der Abkühlbedingungen und der damit unterschiedlichen chemischen Zusammensetzung in 
einem ähnlichen Bereich vorliegt (vgl. Abschnitt 5.1). 






Der Einfluss der Dehnrate auf das Fließspannungsverhalten von AZ31 unter Zugbeanspru-
chung bei Raumtemperatur wird in Bild 78 gezeigt. Mit steigender Dehnrate erhöht sich die 
Fließspannung, während die Duktilität annähernd gleich bleibt.  
 
Bild 78: Fließkurven von AZ31 bei unterschiedlichen Dehnraten und Raumtemperatur (0° zur 
WR), nach [235].  
 
Der Anstieg der Fließkurven als Maß für die Verfestigung verläuft bis zu einer wahren 
Dehnung von 0,1 nahezu unabhängig von der Dehnrate. Oberhalb von Hw   0,1 verringert 
sich der Kurvenanstieg bei 10−2 s−1 und 10−1 s−1 leicht, was dazu führt, dass sich die Kurven 
bei Hw   0,17 schneiden. Dies lässt sich auf die Energieumwandlung während der plastischen 
Verformung zurückführen [204]. Je nach Verformungsgeschwindigkeit verbleibt ein unter-
schiedlich großer Teil der umgewandelten Wärme im Werkstoff, der durch die kurze Ver-
suchszeit nicht an die Umgebung abgegeben werden kann [259]. Ein Dehnratenanstieg führt 
zu einer Temperaturerhöhung (ΔT) in direkter Proportionalität zur Verformungsarbeit 
(∫V · dH). Nach der Gleichung  
∆T   K ∙ ׬VdHU ∙ cv  (51) 
wurde dieser Temperaturanstieg beim Bruchumformgrad auf 4 K (10−3 s−1), 8 K (10−2 s−1) und 
13 K (10−1 s−1) berechnet. Hierbei sind cv die spezifische Wärmekapazität und U die Dichte. 
Der Faktor K ሺ0 d K d 1) ist ein Maß für die im Werkstoff verbleibende Wärmemenge bei 
variierender Dehnrate, Gleichung (52)  
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mit p, q als werkstoffabhängige Parameter und dem Taylor-Quinney-Faktor K0 
(0,9 d K0 d 0,95) als ein Maß der Energieumwandlung [177, 260]. In Bild 79 ist η in Abhäng-
igkeit von der Dehnrate aufgetragen (K0   0,9, p   1, q   0,3) [261].  
 
Bild 79: Nach Gleichung (52) berechnete verbleibende Wärmemenge im Werkstoff K in 
Abhängigkeit von der Dehnrate [261]. 
 
Eine Erhöhung der Temperatur innerhalb der Probe führt zu einer Entfestigung als Folge 
der verbesserten Versetzungsbewegung. Die Ursache dafür ist die Absenkung der CRSS mit 
steigender Temperatur, was die Aktivierung von Gleitsystemen begünstigt und die mechani-
sche Zwillingsbildung wahrscheinlich leicht reduziert (vgl. Bild 13) [95]. Eine Dehnratenerhö-
hung auf 10−2 s−1 bzw. 10−1 s−1 führt bei allen betrachteten Temperaturen zu einer Zunahme 
der Verfestigung bzw. Festigkeit (Anlage 10, Anlage 11). Bei T t 100 °C kann von einer indi-
rekten Proportionalität der Duktilität zur Dehnrate ausgegangen werden. Im Folgenden wird 
anhand von Bild 80 a und b der Einfluss der Dehnrate auf die 0,2%-Dehngrenze bei unter-
schiedlichen Temperaturen diskutiert.  
 
      a)     b) 
Bild 80: Dehnratenabhängigkeit der Mittelwerte der 0,2%-Dehngrenze von AZ31 bei unterschied-
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Es ist ersichtlich, dass mit zunehmender Dehnrate die 0,2%-Dehngrenze ansteigt. Die 
Dehnrate hat keinen Einfluss auf die CRSS des Basalgleitens, jedoch auf die des Nicht-
Basalgleitens [95]. Demnach benötigt die Aktivierung von nicht-basalen Gleitvorgängen un-
terschiedliche Spannungen bei variierenden Dehnraten. Das führt dazu, dass ein Dehnra-
tenanstieg eine Erhöhung der Fließspannung zur Folge hat. Ein weiterer Grund des Fließ-
grenzenanstieges ist die zunehmende Zwillingsbildung mit steigender Dehnrate. Die Ursache 
ist nicht in der Veränderung der CRSS der Zwillingsbildung zu finden, da diese dehnratenun-
abhängig ist [95, 100]. Vielmehr sind es die Spannungskonzentrationen, die durch den Ver-
setzungsaufstau an den Korngrenzen aufgrund der niedrigen Versuchszeit entstehen, so 
dass die mechanische Zwillingsbildung befördert wird [23, 105]. Durch diese Energieakku-
mulationen erfahren Körner eine Zwillingsbildung, die bei niedrigeren Dehnraten aufgrund 
der Orientierung nicht dazu neigen würden. Da bei hohen Dehnraten nur eine sehr geringe 
Zeit für die Versetzungsbewegung zur Verfügung steht, verringert sich diese, wodurch ein 
Dehnungsbetrag zusätzlich durch die mechanische Zwillingsbildung erbracht wird [23]. Das 
bedeutet, dass die Versetzungsbewegung im Vergleich zur mechanischen Zwillingsbildung 
ein langsamer Prozess ist, so dass die Zwillingsbildung bei hohen Dehnraten erleichtert wird 
[70]. Zu beachten ist jedoch, dass die mechanische Zwillingsbildung alleine keine Verände-
rung der Dehnratenempfindlichkeit m erzeugt. Vielmehr ändert sich m durch die Wechselwir-
kungen von Versetzungen mit den sich gebildeten Zwillingen. Zwillinge verkürzen die freie 
Weglänge der Versetzungen, so dass die Anzahl aufgestauter Versetzungen an den Korn-
grenzen abnimmt, was einem kornfeinenden Effekt entspricht [86–88]. Das führt dazu, dass 
sich der Spannungsbetrag, der auf die erste der an den Korngrenzen aufgestauten Verset-
zungen wirkt, ebenfalls verringert. Je geringer die Höhe dieser Spannung, umso niedriger ist 
die in das Nachbarkorn wirkende Spannung. Demnach wird in weniger Körnern die Verset-
zungsbewegung aktiviert, was einen Anstieg der externen Spannung zur Folge hat [14]. Als 
Folge ihrer Scherung verändern Zwillinge die Orientierung der ursprünglichen Körner, was zu 
Ver- oder Entfestigung führen kann. Nach BARNETT [79] ist der Härtungseffekt der Zwillings-
bildung durch Reorientierung größer als durch die entstehende Kornfeinung. Im Vergleich zu 
10−3 s−1 (Bild 81 a) wurden bei 10−1 s−1 (Bild 81 b) vermehrt ausgeprägte {101̅1} -Druck- 
(gelb) und {101̅1}{101̅2}-Doppelzwillinge (rot) gefunden, da sich hier ein höheres Span-
nungsniveau einstellt, wodurch die CRSS beider Zwillingsarten eher überschritten wird. An-
hand der beiden Aufnahmen lässt sich keine vermehrte Streckung der Körnung mit zuneh-
mender Dehnrate erkennen, wie das bei YIN et al. [135] bei 10−3 s−1 auf 10−1 s−1 der Fall ist. 





a) 10−3 s−1 b) 10−1 s−1 
Bild 81: EBSD-Messungen bei 20 °C, 20 % plastischer Verformung und unterschiedlicher Dehn-
raten (0° zur WR), Großwinkelkorngrenzen (schwarz), Kleinwinkelkorngrenzen (grün), 
Zugzwillinge (blau), Druckzwillinge (gelb), Doppelzwillinge (rot), nach [235].  
 
Beim Vergleich der lichtmikroskopischen Aufnahmen im Bereich der Gleichmaßdehnung 
wird deutlich, dass der Anteil der Zugzwillingsbildung mit zunehmender Dehnrate ansteigt 
(Anlage 12). Bei der Druckzwillingsbildung sind kompliziertere Atombewegungen als bei der 
Zugzwillingsbildung notwendig [23]. Da diese Vorgänge thermisch aktiviert sind, werden die 
Atombewegungen bei einer Dehnratenerhöhung behindert. Das führt dazu, dass bevorzugt 
Zugzwillingsbildung bei hohen Dehnraten auftritt. Hohe Dehnraten bewirken außerdem eine 
Verfestigung durch die Wechselwirkungen zwischen sich bewegenden Versetzungen. Die 
bei hohen Temperaturen auftretenden Mechanismen DRV, DRX und GBS sind diffusions-
kontrolliert, d. h. abhängig von Temperatur und Umformzeit, und damit umgekehrt proportio-
nal zur Dehnrate [162]. Zwar finden Erholungsprozesse und die Kleinwinkelkorngrenzenfor-
mation bei 10−3 s−1 und 10−1 s−1 statt, jedoch werden diese durch die dehnrateninduzierte 
geringere thermische Aktivierung bei 10−1 s−1 zunehmend gehemmt [23].  
Der Einfluss der Dehnrate auf die Duktilität in Form der Bruchdehnung wird in Bild 82 a 
und b deutlich. Bei Temperaturen unterhalb von 50 °C beträgt die Bruchdehnung etwa 20 % 
und ist dehnratenunabhängig [128]. Ein zwillingsinduzierter Entfestigungsprozess wie bei 
JIANG et al. [80] an AM30 kann hierbei im vorliegenden Fall nicht bestätigt werden. Bei 20 °C 
ist die Bruchfläche durch einen 45°-Sprödbruch gekennzeichnet (Anlage 3). 
25 μm 25 μm













Bild 82: Dehnratenabhängigkeit der Bruchdehnung von AZ31 bei unterschiedlichen Temperaturen 
(0° zur WR), nach [235]. 
 
Wie bereits beschrieben, wird der Werkstoff mit zunehmender Temperatur duktiler, so 
dass die Bruchdehnung ansteigt. Zwischen 200 °C und 250 °C nimmt der Einfluss der Tem-
peratur bei 10−2 s−1 und 10−1 s−1 ab, so dass die Bruchdehnung in einem Plateau einmündet 
[128]. Verglichen mit den Untersuchungen von JÄGER et al. [246] ist dieses Phänomen eben-
falls von der Korngröße abhängig, da es in seiner Studie bereits bei der niedrigeren Dehnra-
te von 10−4 s−1 und einer Korngröße von 53 μm auftritt. Bisher wurde das in der Literatur nicht 
näher betrachtet, jedoch müsste dies in der Dehnratenabhängigkeit der Versetzungsbewe-
gung begründet liegen [100, 262]. Die Aktivierung des nicht-basalen Gleitens ist bei niedrige-
ren Dehnraten stärker ausgeprägt, weil hier die Abnahme der CRSSnicht-basal bei hohen Tem-
peraturen besonders deutlich ist [100]. Demnach sind hohe Temperaturen und Dehnraten 
gegensätzliche Faktoren für die Versetzungsbewegung. DREYER et al. [262] identifizieren 
zwischen 200 °C und 250 °C den Übergang des Versagensmechanismus von Scherverhal-
ten zu Einschnürung, was eine Duktilitätsverminderung hervorruft. Das kann anhand der 
Bruchflächen in diesem Fall nicht bestätigt werden, da der Übergang hierfür zwischen 100 °C 
und 200 °C liegt. Während die Proben bei 100 °C unter Ausbildung eines zwillingsinduzierten 
Sprödbruchs versagen (Anlage 4), brechen die Proben bei 200 °C unter einer deutlich aus-
geprägten Einschnürung (Anlage 5). Ähnlich verhält es sich beim Versagensverhalten bei 
225−300 °C, was anhand der gebrochenen Zugproben erkennbar ist (Anlage 6, Anlage 7, 
Anlage 8).  
Ein weiteres Phänomen ist die geringere und damit unvollständige CDRX bei erhöhten 
Temperaturen mit steigender Dehnrate, die zur lokalen Entfestigung und damit zum Versa-
gen führt, was von DREYER et al. [262] ebenfalls vermutet wird. Dadurch bildet sich im Mittel 


























































nische Zwillingsbildung in günstig orientierten Körnern auftreten und damit zum zeitigeren 
Versagen führen kann. In Bild 83 a und b ist dies unter lokaler Betrachtung bei 250 °C dar-
gestellt. Bei 300 °C steigt die Bruchdehnung bei 10−3 s−1 und 10−2 s−1 an, da das Gefüge voll-
ständig rekristallisiert und Korngrenzengleiten aktiviert wird, jedoch bleibt sie bei 10−1 s−1 
nahezu auf dem Niveau wie bei 200−250 °C, was ebenfalls auf die starke geschwindigkeits-
abhängige mechanische Zwillingsbildung zurückgeführt werden kann. Wie bereits beschrie-
ben, versagen die Proben durch lokale Einschnürung, nachdem sich die Messbereiche 
gleichmäßig verlängert haben.  
  
a)  b)  
Bild 83: Lichtmikroskopische Aufnahmen der gebrochenen Zugproben außerhalb vom Bruchbe-
reich in der Blechmitte bei 250 °C und variierenden Dehnraten (0° zur WR), Pfeile cha-
rakterisieren die WR:  
 a)  10−3 s−1, pl 118 %, 
 b)  10−1 s−1, pl  92 %. 
 
Nach DIETER et al. [263] besteht eine Abhängigkeit der Bruchdehnung A vom Verfesti-
gungsexponenten n. Bild 84 und Bild 85 zeigen dies bei verschiedenen Temperaturen und 
Dehnraten. Das Versagen unterhalb von 100 °C wird maßgeblich durch die Zwillingsbildung 
und die Versetzungsverfestigung gesteuert. In den Untersuchungen an AM30 zeigte sich 
unterhalb von 100 °C eine negative Abhängigkeit des Verfestigungsexponenten n von der 
Dehnrate mit einem 25%igem Abfall von 10−3 s−1 auf 10−1 s−1 [80]. Dieser Sachverhalt kann in 
dieser Arbeit nicht bestätigt werden. Der Verfestigungsexponent bleibt bei T < 100 °C mit ca. 
0,2 nahezu konstant (Bild 84). Jedoch vergrößert sich die Bruchdehnung bei 100 °C im Ver-
gleich zu 20 °C und 10−3 s−1 um das Dreifache auf 59 %. Demzufolge kann bei T < 100 °C 
nicht von einer Abhängigkeit der Duktilität vom Verfestigungsexponenten ausgegangen wer-
den. MASOUMI et al. [7] und KANG et al. [264] gehen bei gießgewalztem, homogenisierten, 
warmgewalzten und abschlussgeglühten AZ31 davon aus, dass der Werkstoff mit höherem 
n-Wert bei Raumtemperatur eine höhere Duktilität aufweist, da durch die höhere Verfesti-




gung das lokale Einschnüren der Probe verzögert wird. In Bild 84 ist im Gegensatz dazu 
oberhalb von 200 °C eine gewisse lineare Abhängigkeit zwischen A und n ersichtlich. Hierbei 
tritt wiederum eine Dehnratenabhängigkeit von n auf. Ausschließlich die Messdaten bei 
300 °C und 10−3 s−1 zeigen eine erhöhte Bruchdehnung von 182 %. Das ist auf die deutlich 
ausgeprägte Aktivierung der Versetzungsbewegung, einsetzendes Korngrenzengleiten und 
starkes Kornwachstum zurückzuführen [265].  
 
Bild 84:  Bruchdehnung A in Abhängig-
keit vom Verfestigungsexpo-
nenten n bei unterschiedlichen 
Temperaturen und Dehnraten 
(0° zur WR).  
 
Bild 85:  Verfestigungsexponent n in 
Abhängigkeit von der Dehnrate 
bei unterschiedlichen Tempera-
turen (0° zur WR).  
 
Eine weitaus bedeutendere Kenngröße, die in Wechselwirkung mit der Bruchdehnung 
steht, ist die Dehnratenempfindlichkeit m, die über die Gleichung (43) bestimmt wird. In Bild 
86 wird ersichtlich, dass diese der wahre Spannungsanstieg bei einer definierten Dehnra-
tenerhöhung (10−3 s−1 → 10−2 s−1, 10−2 s−1 → 10−1 s−1) bei einer konstanten plastischen Ver-
formung ist. Der m-Wert kann sich mit zunehmendem Verformungsgrad in starker Abhängig-
keit vom Temperaturregime erhöhen oder verringern [70, 266].  
  
Bild 86: Bestimmung der Dehnratenempfindlichkeit m bei unterschiedlichen Temperaturen und 
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εpl = 1 %
● 10−3 s−1 → 10−2 s−1
□ 10−2 s−1 → 10−1 s−1




Bei einer Erhöhung der Dehnrate um eine Dekade kommt es je nach Start-Dehnrate zu ei-
nem unterschiedlichen temperaturabhängigen m. Bei 10−2 s−1 nimmt m mit steigender Tem-
peratur linear von 20 °C bis 300 °C zu, was ebenfalls von anderen Autoren bestätigt wird 
[212, 265]. Die niedrigere Startdehnrate (10−3 s−1) ist dadurch gekennzeichnet, dass bis 
200 °C ebenfalls ein linearer Zusammenhang besteht, m allerdings bei T  200 °C exponen-
tiell zunimmt. Eine steigende Dehnratenempfindlichkeit führt demnach zu einer gesteigerten 
Bruchdehnung, da die Verformung stabilisiert und ein vorzeitiges Einschnüren verhindert 
wird [165]. Je höher die Dehnrate, umso niedriger ist m, was ebenfalls von DIVO BRESSAN 
[267] anhand der Daten von DOEGE und DRÖDER [268] ermittelt wurde. Die Dehnratenab-
hängigkeit von m wurde bereits von KARIMI et al. [70] an AZ31-Blechmaterial unter Druckbe-
anspruchung bei Dehnratenwechselversuchen nachgewiesen. Die Ursache sind nicht die 
Zwillingsbildung und das Basalgleiten, da diese Mechanismen im Bezug zur Änderung der 
CRSS als athermisch angesehen werden [95, 269]. Vielmehr ist die Änderung der Verfor-
mungsmechanismen ausschlaggebend [70]. Mit steigender Temperatur (T < 200 °C) nimmt 
die Versetzungsbewegung auf den Prismenebenen zu, so dass der lineare Anstieg von m 
unabhängig von der Dehnrate vorliegt [118, 265]. Oberhalb von 200 °C wird Pyramidalgleiten 
aktiviert, was zu einem weiteren Anstieg von m führt [27, 115]. Diffusionskontrollierte Pro-
zesse wie DRV, DRX und GBS treten hauptsächlich bei niedrigen Dehnraten (10−3 s−1) auf, 
so dass sich m stärker als beim Sprung von 10−2 s−1 auf 10−1 s−1 vergrößert [70]. Bei 300 °C 
tritt Superplastizität auf (A  182 %), die u. a. durch Dehnungslokalisation begründet ist, bei 
der die Dehnrate punktuell stark ansteigt. Aufgrund des hohen m-Wertes kommt es zu einer 
lokalen Verfestigung, so dass sich die Verformung an einer anderen Stelle fortsetzt. Korn-
grenzengleiten unterstützt die Verformbarkeit mit einem zusätzlichen Dehnungsbetrag, so 
dass sich der Messbereich der Probe gleichmäßig verjüngt, bis er bei sehr hohen Dehnun-
gen einschnürt.  
Die Verknüpfung der Festigkeit mit der Duktilität kann anhand der Energieabsorption (EA) 
erfolgen. Diese berechnet sich aus der Verformungsarbeit bezogen auf die Dichte des Werk-
stoffes und ist in Bild 87 in Abhängigkeit der Temperatur bei unterschiedlichen Dehnraten 
dargestellt. Da die Dichte näherungsweise konstant ist, kann EA nur durch die Veränderung 
der Verformungsarbeit (∫ · d) steigen oder sinken. Das kann jeweils durch eine Festigkeits- 
und/oder Duktilitätsveränderung erreicht werden. Diesbezüglich erfolgt die Diskussion der 
Veränderung von EA anhand des Festigkeits- (Bild 80) und Duktilitätsniveaus (Bild 82). Da-
durch, dass die Festigkeit und Bruchdehnung bei Raumtemperatur nahezu unverändert sind, 
beträgt EA dehnratenunabhängig etwa 39 kJ/kg, und liegt damit niedriger als die Ergebnisse 
von YOKOYAMA [266] an AZ31 bei 10−3 s−1 und 10−1 s−1 (44 kJ/kg). Bei 100 °C steigt EA durch 




die Werkstoffentfestigung an, was durch ein niedrigeres Spannungsniveau mit deutlich höhe-
rer Bruchdehnung begründet ist. Die EA ist hierbei deutlicher von der Bruchdehnung abhän-
gig, da diese aufgrund der zunehmenden Zwillingsbildung und der Dehnratenabhängigkeit 
des nicht-basalen Gleitens mit steigender Dehnrate absinkt. Bei 200 °C liegt ein ähnliches 
Bruchdehnungsniveau zwischen 80 % und 90 % vor (vgl. Bild 82), wobei die Dehngrenze 
ausgehend von 10−3 s−1 um 12 MPa (10−2 s−1) und 18 MPa (10−1 s−1) ansteigt (vgl. Bild 80). 
Durch den stärkeren Dehnrateneinfluss auf die Festigkeit nimmt EA mit zunehmender Dehn-
rate ab. Aufgrund der ausgeprägten nicht-basalen Gleitung, DRV, CDRX, GBS und Korn-
wachstum nimmt EA bei 300 °C deutlich ab. Die im Vergleich zu Raumtemperatur sehr hohe 
Bruchdehnung und die geringe Festigkeit kompensieren sich, so dass sich ein EA zwischen 
27 kJ/kg und 30 kJ/kg ergibt. 
 
Bild 87: Temperaturabhängige Energieabsorption bei unterschiedlichen Dehnraten (0° zur WR).  
 
Der Einfluss der Dehnrate auf die Bruchflächen wird im Folgenden diskutiert. Wie bereits 
in Kapitel 5.2.1 beschrieben, liegt bei niedrigen Temperaturen (20 °C, 100 °C) unabhängig 
von der Dehnrate im Bereich von 10−3 s−1 bis 10−1 s−1 makroskopisch der gleiche Bruchme-
chanismus vor (Anlage 3 und Anlage 4). Hierbei bildet sich ein makroskopisch sichtbarer 
verformungsarmer Bruch im 45°-Winkel zur angelegten Spannung aus, wobei bei 100 °C 
eine leichte Einschnürung vorliegt. Die rasterelektronenmikroskopische Betrachtung der 
Bruchflächen zeigt, dass bei Raumtemperatur bei Dehnraten von 10−3 s−1 und 10−2 s−1 eine 
ausgeprägte Waben- und Porenbildung ersichtlich ist (Bild 88). Dies deutet mikroskopisch 
auf einen duktilen Bruchmechanismus hin. Hierbei liegt wahrscheinlich eine Mischform von 

































al. [270] wurden Verformungswaben ebenfalls bei Raumtemperatur an zugverformtem TRC-
AZ31 detektiert. 
  
Bild 88: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen des dehnratenabhängigen Bruchverhaltens 
unter einachsiger Zugbeanspruchung bei Raumtemperatur (0° zur WR).  
 
Eine Erhöhung der Dehnrate auf 10−1 s−1 führt mikroskopisch zu vermehrter transkristalli-
ner Spaltbruchbildung mit einem im Vergleich zu 10−3 s−1 und 10−2 s−1 geringeren Waben- 
und Porenanteil (Bild 88). Dieses glatte, plattenförmige Bruchbild ist laut MARYA et al. [245] 
wahrscheinlich auf mechanische Zwillingsbildung oder Scherbandbildung zurückzuführen. 
Die Ursache ist die durch die geringe Anzahl an Gleitmöglichkeiten auftretende mechanische 
Zwillingsbildung, die sich in einem bestimmten Winkel zur Beanspruchungsrichtung in Form 
von Bändern konzentrieren und eine Rissbildung zur Folge haben kann, Bild 89 [271]. In 
dieser Abbildung sind die mechanisch gebildeten Zwillinge mit einer Ellipse gekennzeichnet.  
Bei allen Temperaturen und Dehnraten sind große Poren auf der Bruchfläche erkennbar 
(Anlage 9). Hierbei könnte es sich um herausgefallene Körner handeln [245]. Eine Erhöhung 
der Temperatur führt zu einer zunehmenden Waben- und Porenbildung aufgrund der deutli-
chen Duktilitätssteigerung in Folge der Aktivierung der Versetzungsbewegung (Anlage 9). Da 
bei höheren Temperaturen (T ! 200 °C) zusätzliche nicht-basale Gleitsysteme aktiviert wer-
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den, ist die Zwillingsbildung weniger bedeutsam. Demnach liegen hierbei ausschließlich Ver-
formungsbrüche vor. 
 
Bild 89: Lichtmikroskopische Aufnahme der regelmäßigen Anordnung von Zwillingen bei Raum-
temperatur und 0,72×10−1 s−1 (Hpl   10 %; 0° zur WR), Pfeil charakterisiert die WR.  
 
Die Korngrößenverteilung bei 10−2 s−1 und 10−1 s−1 ist bei unterschiedlichen Temperaturen 
in Bild 90 und Bild 91 dargestellt. Bei diesen Dehnraten ist DRX bis 250 °C sichtbar, da ein 
großer Anteil von feinen Körnern (d 2 μm) vorliegt. Bei Temperaturen von 250 °C und 
teilweise bei 300 °C tritt Kornwachstum im Korngrößenbereich zwischen 3−6 μm auf, jedoch 
verringert sich dieses mit steigender Dehnrate zunehmend. 
 
Bild 90: Korngrößenverteilung von AZ31 im Bruchbereich bei unterschiedlichen Temperaturen 
































Bild 91: Korngrößenverteilung von AZ31 im Bruchbereich bei unterschiedlichen Temperaturen 
und einer Dehnrate von 0,72×10−1 s−1 (0° zur WR), nach [235].  
 
Im Vergleich zu den Polfiguren bei 10−3 s−1 (Bild 77) sind die Polfiguren der bei Dehnraten 
von 10−2 s−1 und 10−1 s−1 und verschiedenen Temperaturen verformten Proben in Bild 92 und 
Bild 93 dargestellt. Die maximalen Intensitäten sind unabhängig von der Dehnrate bei jeder 
Temperatur auf einem ähnlichen Niveau. Des Weiteren sind die Elementarzellen senkrecht 
zur Verformungsrichtung verkippt, was von JAIN et al. [40] ebenfalls bestätigt wird. Es zeigt 
sich, dass die Rotationssymmetrie der Pyramidal- und Prismenebenen durch die Dehnrate 
beeinflusst wird. Das hängt mit der Zeitabhängigkeit der DRX und der dehnratenabhängigen 
Aktivierung von zusätzlichen Gleitsystemen zusammen. 
 
Bild 92: Polfiguren beim Versagen von AZ31 bei unterschiedlichen Temperaturen und einer 

















































Bild 93: Polfiguren beim Versagen von AZ31 bei unterschiedlichen Temperaturen und einer 
Dehnrate von 0,72×10−1 s−1 (0° zur WR), röntgenographische Messung, nach [235].  
 
Bei 10−2 s−1 ist die sechszählige Symmetrie der ൛101ത1ൟ -Polfiguren bis 225 °C deutlich 
sichtbar, wobei bereits bei 250 °C eine zunehmende Radialsymmetrie einsetzt. Sechszählige 
Symmetrie bedeutet eine regelmäßige Anordnung der Pyramidal- und Prismenebenen in 
sechsfacher Verdrehungsvariation um die c-Achse herum, was anhand der Peaks in den 
൛101ത1ൟ-Polfiguren ersichtlich wird. Eine Erhöhung der Dehnrate auf 10−1 s−1 bewirkt, dass die 
Radialsymmetrie erst bei 300 °C auftritt. Die hohe thermische Energie bei 300 °C senkt die 
CRSS des nicht-basalen Gleitens.  
 
 
5.2.3 Mikrostrukturkinetik in Abhängigkeit von der Dehnung 
 
Um den Einfluss der Dehnung auf die Verformungsmechanismen zu untersuchen, erfolgt die 
Betrachtung der Fließkurven mit den zugehörigen Gefügeaufnahmen bei 2 %, 5 %, 10 % und 
20 % plastischer Verformung sowie unterschiedlichen Dehnraten und Temperaturen im Fol-
genden. In Bild 94 ist die Mikrostrukturentwicklung im Hinblick auf die Zwillingsbildung exem-
plarisch für 20 °C und 10−3 s−1 dargestellt. Wie bereits in Bild 64 aufgezeigt, handelt es sich 
um ein inhomogenes Gefüge mit teilweise herstellungsbedingten Grobkörnern (d ! 100 μm) 
im Mittenbereich (vgl. Abschnitt 5.1) und einer leichten Streckung der Körner in Verfor-
mungsrichtung (0° zur WR). In Bild 94 ist erkennbar, dass bei 2 % plastischer Verformung 
eine geringe mechanische Zwillingsbildung in günstig orientierten Körnern beginnt. Wie bei 
5 % ersichtlich, treten Zwillinge im Anfangsstadium der Verformung besonders in sehr gro-
ßen Körnern auf. Die Ursache sind Spannungsüberhöhungen an den Korngrenzen, die durch 
den hohen Versetzungsaufstau entstehen können [40, 105]. Mit zunehmendem Umformgrad 
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vierung von Versetzungsgleitvorgängen, die mit zunehmender Dehnrate erschwert werden, 
so dass der Anteil der gebildeten Zwillinge ansteigt. 
 
Bild 96: Technische Spannungs-Dehnungs-Diagramme bei verschiedenen Temperaturen und 
Dehnraten (0° zur WR).  
 
Tabelle 10: Mittelwerte der Rp0,2-Dehngrenze sowie der technischen Spannungen bei 5 % plasti-
scher Verformung in Abhängigkeit von der Temperatur und der Dehnrate.  
 Dehngrenze Rp0,2 [MPa] Spannungen [MPa] bei Hpl   5 % 
Temperatur / 
Dehnrate 20 °C 100 °C 200 °C 300 °C 20 °C 100 °C 200 °C 300 °C 
10−3 s−1 168 ± 2 125 ± 8 74 ± 4 28 ± 3 231 ± 2 171 ± 2 86 ± 2 34 ± 3 
10−1 s−1 189 ± 8 157 ± 8 100 ± 1 65 ± 2 243 ± 3 208 ± 1 126 ± 1 72 ± 3 
 
Ein Anstieg der Temperatur auf 100 °C (10−3 s−1) führt zu einer Abnahme der Zwillingsbil-
dung im Vergleich zu 20 °C bei gleichem Umformgrad. Die deformierten Körner sind eben-
falls leicht in Beanspruchungsrichtung gestreckt. Die Fließkurve mit zugehöriger Mikrostruk-
turkinetik ist in Anlage 13 dargestellt. Die Zugzwillingsbildung beginnt ebenfalls wie bei 20 °C 
bereits sehr vereinzelt bei 2 % plastischer Dehnung. Es zeigt sich, dass die Anzahl der Zug-
zwillinge zwar mit zunehmender Dehnung steigt, dies jedoch zwischen 5 % und 10 % plasti-
scher Verformung deutlich geringer ausfällt als bei 20 °C. Trotz teilweise sehr großer Körner 
(d ! 50 μm) findet die Zwillingsbildung nur in sehr günstig orientierten Körnern statt. Die Ur-
sache sind die thermisch induzierte Förderung der Versetzungsbewegung auf den Basal-
ebenen und die Absenkung der CRSS der nicht-basalen Gleitsysteme, besonders die der 
Prismenebenen [95]. Dadurch sinkt der globale Anteil der Zwillingsbildung in diesen Berei-
chen stark ab, da das Spannungsniveau ebenfalls niedriger ausfällt. Im Bruchbereich kon-
zentriert sich die Verformung im Einschnürungsbereich, so dass die Dehnrate lokal ansteigt 
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ebenfalls Kornwachstum auftritt, liegt der maximale Rekristallisationsanteil unterhalb des 
klassischen theoretischen Wertes von 100 %. In den lichtmikroskopischen Aufnahmen in 
Anlage 14 (200 °C, Bruch) ist ersichtlich, dass im Bereich der Gleichmaßdehnung bei 
10−3 s−1 bis auf wenige sehr große Körner nahezu das gesamte Gefüge vollständig rekristal-
lisiert ist. Die Analyse der vorliegenden Verformungsmechanismen kann durch die Betrach-
tung von Bild 98 a und b erfolgen. 
 
a) 10−3 s−1  b) 10−1 s−1 
Bild 98: Orientierungsmap der Korngrenzen mit überlagertem Bandkontrast bei 200 °C, 0° zur 
WR sowie unterschiedlichen Dehnraten im Bereich der Gleichmaßdehnung der gebro-
chenen Proben; Kleinwinkelkorngrenzen (grün), Großwinkelkorngrenzen (schwarz), 
{10−12}-Zugzwillinge (blau). 
 
Bei 200 °C und 10−3 s−1 liegt im Bereich der Gleichmaßdehnung der gebrochenen Proben 
ein hoher Anteil von feinen dynamisch rekristallisierten Körnern vor. Die durch dynamische 
Erholungsprozesse entstandenen Kleinwinkelkorngrenzen sind grün eingefärbt [24]. Verein-
zelt sind ausschließlich Zugzwillinge (blau) erkennbar. Eine Erhöhung der Dehnrate um 2 
Dekaden führt zu einer sehr starken Erholung, gekennzeichnet durch vermehrte Kleinwinkel-
korngrenzenformation. Diese entsteht bereits bei geringeren Dehnungen weit vor dem Bruch, 
was die Messung bei 20 % plastischer Dehnung in Anlage 16 bestätigt. Die dynamische Re-
kristallisation findet demnach erst in späteren Deformationsstadien statt, wodurch sich die in 
den lokalen EBSD-Aufnahmen ermittelte mittlere Korngröße von ~5 µm (pl  20 %) auf 
~2 µm verringert. Der relative Anteil feiner Körner steigt nur unwesentlich zwischen 2 % und 
20 % plastischer Dehnung (Anlage 15). Der Anteil feiner Körner beim Bruch nimmt bei 
10−1 s−1 im Vergleich zu 10−3 s−1 (vgl. Bild 98 a und b) augenscheinlich ab. Da es sich um 
thermisch aktivierte Prozesse handelt, sind diese zeitabhängig, und damit ist die Ausprägung 
25 µm 25 µm




der dynamischen Rekristallisation negativ proportional zur Dehnrate [24, 157]. Bei 10−1 s−1 
sind im Bruchbereich weiterhin mehr Zugzwillinge sichtbar als bei 10−3 s−1. Das Maximum der 
Kornfeinung durch DRX entsteht bei den gestoppten Versuchen im betrachteten Temperatur- 
und Dehnratenbereich bei 200 °C sowie 225 °C, 10−2 s−1 und 20 % Dehnung. Hierbei beträgt 
der Anteil feiner Körner 12 %. Oberhalb von 225 °C findet bei jeder Dehnrate Kornwachstum 
statt, wodurch sich der Feinkornanteil deutlich verringert (Anlage 15 a und b). TAN und TAN 
[24] ermittelten das DRX-Maximum von AZ31 beim Bruch bei 250 °C (10−4 s−1), 300 °C 
(10−4 s−1) sowie 350 °C (10−2 s−1), was deutlich höher liegt als in dieser Arbeit. Es ist sehr 
wahrscheinlich, dass die verwendete Korngröße von 12 µm den DRX-Beginn aufgrund der 
niedrigeren Triebkraft (Abbau der Versetzungsenergie) zu höheren Temperaturen verschiebt 
[157]. Je geringer die Ausgangskorngröße, umso feiner sind die Körner nach dem Rekristal-
lisationsprozess.  
Bei 300 °C ist der Rekristallisationsbeginn anhand der Fließkurve und den lichtmikroskopi-
schen Aufnahmen in Anlage 17 ebenfalls sehr schwer zu detektieren, da der Rekristallisati-
onsprozess von starkem Kornwachstum überlagert wird. Der Feinkornanteil bleibt bei jeder 
Dehnrate auf einem sehr niedrigen Niveau zwischen 1 % und 4 %, was durch das Korn-
wachstum ausgelöst wird. Charakteristisch sind die im Vergleich zu 2 % plastischer Dehnung 
auftretenden „gezackten“ Korngrenzen (sog. Bulging-Mechanismus, Abschnitt 2.1.5) in den 
Grobkörnern bei pl  20 %, was ebenfalls auf dynamische Rekristallisation und hohe Verset-
zungsaktivität in Korngrenzennähe schließen lässt [139]. Zugzwillinge sind bei pl  20 % nur 
sehr vereinzelt sichtbar (in Anlage 17 nicht sichtbar), da diese im Rekristallisationsprozess 
schnell aufgezehrt werden. Im Bruchbereich kommt es zur starken Einschnürung, wodurch 
die Dehnrate lokal ansteigt und die Bildung feiner Körner gefördert wird. Ausschließlich in 
diesem Stadium können ebenfalls GBS-induzierte Poren und Löcher mit einer Größe von 
5−70 µm detektiert werden. Bei 10−1 s−1 treten diese Poren nur in geringer Anzahl auf, was 
auf eine dehnrateninduzierte Verringerung des GBS schließen lässt. Im Vergleich zu 200 °C 
verringert sich ebenfalls der Anteil der gebildeten Zwillinge in diesem Bereich. 
Zusammenfassend kann festgestellt werden, dass die DRX mit steigender Temperatur be-
fördert wird, was zu einer verbesserten Duktilität des Werkstoffes führt. Überlagert wird die-
ser Prozess jedoch vom Kornwachstum bei höheren Temperaturen, so dass der Anteil feiner 
Körner dadurch aufgezehrt wird. Ein Dehnratenanstieg auf 10−1 s−1 verringert die diffusions-
kontrollierten DRX-Vorgänge und damit die Duktilität [135]. Gemessen am Feinkornanteil 
beginnt die DRX bei 10−3 s−1 unabhängig von der Temperatur zwischen 5 % und 10 % plasti-
scher Dehnung, was jedoch durch das bereits erwähnte Kornwachstum teilweise überlagert 
wird. Bei 10−1 s−1 beginnt die DRX zwischen 10 % und 20 %, bei 200 °C sogar erst bei höhe-




ren Deformationsgraden. Eine Abnahme des kritischen Umformgrades mit zunehmender 
Dehnrate kann demnach nicht festgestellt werden, was im Gegensatz zu Angaben im Schrift-
tum steht [135]. Hierbei wird von den Autoren davon ausgegangen, dass sich in der kürzeren 
Versuchszeit mehr Versetzungen pro Zeiteinheit bewegen, was durch die höhere Verfesti-
gung in einer höheren Fließspannung resultiert. An den Korngrenzen stauen sich demnach 
mehr Versetzungen auf, wodurch sich aufgrund der höheren Verzerrungsenergie der kriti-
sche Umformgrad zum Einsetzen der DRX verringert. Im Gegensatz zu den Erkenntnissen 
von SANJARI et al. [272] konnte kein zwillingsinduzierter DRX-Mechanismus (TDRX) bei 
300 °C detektiert werden, bei dem die DRX innerhalb von gebildeten Zwillingen beginnt. 
Ausschließlich bei 250 °C und einer Dehnrate von 10−3 s−1 ist vereinzelt TDRX sichtbar (Bild 
















Bild 99: Zwillingsinduzierte dynamische Rekristallisation (TDRX) bei 250 °C, 10−3 s−1 und 0° zur 
WR: 
 a)  Bandkontrast mit überlagerten Missorientierungen sowie Großwinkelkorngrenzen 
(schwarz),  
 b)  EBSD-Map mit zugehöriger inverser Polfigur (IPF), IPF-Farben symbolisieren die 
Kornorientierungen, Großwinkelkorngrenzen sind schwarz und Zugzwillingsgrenzen 
rot eingefärbt. 
 
Vermutlich müssen hierfür mehr Zwillinge gebildet werden, was vor allem eine Druckbean-
spruchung voraussetzt, wie das in der o. g. Studie der Fall war. Der in dieser Arbeit vorlie-
gende Mechanismus deutet aufgrund der Kleinwinkelkorngrenzenformation auf CDRX hin, 
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um ist ein Zeichen für DDRX, was sich jedoch nicht ohne weiteres von CDRX unterscheiden 
lässt, da beide Vorgänge bevorzugt in Korngrenzennähe stattfinden [100]. 
 
 
5.2.4 Einfluss der Entnahmerichtung auf das Deformations-
verhalten 
 
Den Unterschied im Festigkeitsverhalten zwischen 0°- und 90°-Verformung zeigt Bild 100. 
Hierbei sind die Spannungsdifferenzen der Rp1-Grenze ΔV bei 10−3 s−1 und 10−1 s−1 darge-
stellt. Die zugehörigen Kennwerte können Anlage 1 (0°) und Anlage 18 (90°) entnommen 
werden. 
  
Bild 100: Spannungsdifferenz von Rp1 zwischen 0° und 90° bei 10−3 s−1 sowie 10−1 s−1 und ver-
schiedenen Temperaturen, nach [242]. 
 
Es ist ersichtlich, dass ΔV mit zunehmender Temperatur abnimmt und bei 10−3 s−1 ober-
halb von 225 °C verschwindet [242]. Bei 10−3 s−1 ist diese Abnahme im Vergleich zu 10−1 s−1 
größer ausgeprägt, so dass bei der höheren Dehnrate oberhalb von 50 °C der Spannungs-
unterschied größer ist. Die Bewertung einer anisotropen Verformung kann ebenfalls anhand 
des Vergleichs der Bruchdehnung bei 0° und 90° erfolgen, Bild 101. Es wird deutlich, dass 
die Differenz der Bruchdehnung (|ΔA|   A0°  A90°) bis 200 °C auf einem nahezu konstanten 
Niveau liegt und oberhalb von 200 °C ansteigt [242]. Eine Erhöhung der Dehnrate verringert 
gleichzeitig die Bruchdehnungsdifferenzen zwischen 0° und 90° unabhängig von der Tempe-
ratur. Zwischen 20 °C und 200 °C beträgt |ΔA| durchschnittlich 6 % (10−3 s−1) und 4 % 
(10−1 s−1) und steigt bis 300 °C auf 60 % (10−3 s−1) bzw. 14 % (10−1 s−1) an. Dieser Anstieg 
steht im Zusammenhang mit der Änderung der Dehnratenempfindlichkeit m, die für die Um-
formbarkeit maßgeblich ist [118]. Die Dehnratenempfindlichkeit m und deren Bestimmung ist 
in Bild 102 in Abhängigkeit von der Temperatur und der zu ermittelnden Startdehnrate dar-
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Duktilität durch Zwillingsbildung verbessert werden kann. Dies konnte sogar im Schrifttum 
richtungsabhängig detektiert werden [40], was jedoch in dieser Untersuchung nicht nachge-
wiesen werden kann. YANG et al. [273] begründen einen richtungsabhängigen Festigkeitsun-
terschied in Folge unterschiedlicher Versetzungs-Zwillings-Interaktionen. Ein texturbedingter 
Anstieg der Versetzungsbewegung in eine Richtung kann die Zwillingsbildung befördern, 
wenn die Versetzungen sich vermehrt aufstauen und zu Spannungsüberhöhungen an den 
Korngrenzen führen [105]. 
 
Bild 101: Richtungsabhängige Bruchdehnung bei 10−3 s−1 und 10−1 s−1 in Abhängigkeit von der 
Temperatur, nach [242]. 
 
Es werden bei der 90°- und 0°-Verformung infolge der Dehnratenerhöhung bei Raumtem-
peratur mehr Zwillinge gebildet, jedoch haben diese keinen signifikanten Einfluss auf die 
Bruchdehnung. Möglich ist, dass der Anteil der Zwillinge zu gering ist, um einen Duktilitäts-
einfluss zu generieren, da ebenfalls keine zusätzlichen Texturkomponenten in den Polfiguren 
sichtbar sind, die der Zwillingsbildung zugeordnet werden könnten. 
  
Bild 102: Bestimmung der Dehnratenempfindlichkeit m bei unterschiedlichen Temperaturen und 
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Die Dehnratenempfindlichkeit steigt wie bereits bei 0° mit zunehmender Temperatur linear 
an [70, 212]. Oberhalb von 200 °C und 10−3 s−1 geht dieses Verhalten in exponentielles 
Wachstum über. Bei der höheren Startdehnrate von 10−2 s−1 hingegen steigt m weiterhin li-
near wie bereits bei T < 200 °C. In Analogie zu 0° hat ein niedriges m eine geringere Duktili-
tät (Bruchdehnung) zur Folge [212]. Die m-Werte bei 90° liegen bei Temperaturen unterhalb 
von 200 °C leicht unter den Werten von 0°, so dass die Bruchdehnung bei 90° niedriger aus-
fällt als bei 0° (vgl. Bild 101). Die lineare Veränderung von m mit steigender Temperatur er-
folgt durch die zunehmende Versetzungsbewegung der Prismengleitung, da Basalgleitung 
ein athermischer Vorgang ist, was anhand der konstanten CRSS in Abhängigkeit von der 
Temperatur in Bild 13 dargestellt ist [95]. Der sprunghafte Anstieg oberhalb von T ! 200 °C 
entsteht durch die Aktivierung von pyramidalen Gleitsystemen sowie das Auftreten dynami-
scher Rekristallisation, die maßgeblich die Verformbarkeit positiv beeinflussen [212]. Der 
Vergleich der Mikrostruktur zwischen 0°- und 90°-Beanspruchung erfolgt anhand von lichtmi-
kroskopischen Aufnahmen in Anlage 19 als Funktion der Temperatur. Das qualitative Auftre-
ten der bereits beschriebenen Deformationsmechanismen ist anhand dieser Abbildungen als 
richtungsunabhängig einzustufen [242]. 
Einen Erklärungsansatz für das beobachtete Werkstoffverhalten liefert die Betrachtung der 
Textur nach der Verformung. In Bild 103 und Bild 104 sind die Polfiguren bei 10−3 s−1 sowie 
10−1 s−1 und bei unterschiedlichen Temperaturen bis zum Bruch verformten Proben abgebil-
det. Nach der Beanspruchung zeigt sich ähnlich wie bei 0° eine Neigung der Elementarzelle 
senkrecht zur Beanspruchungsrichtung [40]. Im Vergleich mit 0° ist diese jedoch geringer 
ausgeprägt. Es wird deutlich, dass bei 10−3 s−1 die sechszählige Symmetrie der ൛101ത1ൟ-
Ebenen bis 200 °C sichtbar ist und darüber hinaus in eine regellose Verteilung übergeht. Das 
bedeutet, dass die Elementarzelle oberhalb von 200 °C um ihre c-Achse rotiert. 
 
Bild 103: Polfiguren beim Versagen von AZ31 bei unterschiedlichen Temperaturen und einer 
Dehnrate von 0,76×10−3 s−1 (90° zur WR), röntgenographische Messung, nach [242].  






















Bild 104: Polfiguren beim Versagen von AZ31 bei unterschiedlichen Temperaturen und einer 
Dehnrate von 0,72×10−1 s−1 (90° zur WR), röntgenographische Messung, nach [242]. 
 
Bei 10−1 s−1 ist die sechszählige Symmetrie bis 250 °C existent, was darauf schließen 
lässt, dass die Aktivierung von pyramidalen Gleitsystemen behindert wird, so dass zusätzlich 
Prismengleitung in diesem Temperaturbereich dominant ist [40]. Bei 90° ist die Ausprägung 
der ൛101ത1ൟ-Maxima stärker ausgebildet, wodurch stärkere Prismengleitung vermutet werden 
kann [40, 85, 100]. Oberhalb von 250 °C nimmt die Intensität aufgrund von Rekristallisati-
onsvorgängen und damit verbundenem Kornwachstum ab. 
Eine theoretische Verknüpfung der Textur(-evolution) mit dem Werkstoffverhalten wird wie 
folgt im Schrifttum interpretiert: Für die Höhe der Spannung beim Eintritt in die plastische 
Verformung (Dehngrenze) ist u. a. die Ausgangstextur maßgeblich verantwortlich [100]. Eine 
Neigung der c-Achse der Elementarzellen in Deformationsrichtung im unverformten Aus-
gangszustand führt zu einer einfacheren Aktivierung der Basalgleitung, da der mittlere 
Schmidfaktor ansteigt. Das führt zu einer niedrigeren Festigkeit im Vergleich zur Ausrichtung 
der Basalebene senkrecht zur Normalenrichtung (RD-TD-Ebene), da der Schmidfaktor nied-
riger ist [249]. Dies wurde bereits an anderer Stelle bestätigt [203]. Das Ausmaß der Duktili-
tät, ausgedrückt durch den Kennwert der Bruchdehnung bzw. direkt eine Funktion von m, ist 
hingegen maßgeblich von der Texturveränderung abhängig [100]. Die Neigung der c-Achse 
der Elementarzelle senkrecht zur Beanspruchungsrichtung in der Blechbreiten- und –längen-
ebene wurde bereits in der Literatur detektiert [40]. Eine sehr stark ausgeprägte Neigung der 
Basalebenen ist jeweils die Ursache und Folge einer verbesserten Verformbarkeit, da die 
Versetzungsbewegung einerseits von der Orientierung abhängig ist und andererseits zu ei-
ner Reorientierung führen kann [28]. Im Fall der 0°-Verformung liegt eine stärkere Neigung 
der Basalebenen senkrecht zur Verformungsrichtung vor als bei 90°, was auf eine höhere 
Versetzungsaktivität schließen lässt, so dass die Bruchdehnung in jedem Fall höher liegt 
[40]. Eine Ebenenneigung kann ebenfalls die Dehnung in Dickenrichtung verbessern, da 





















durch die Basalgleitung eine Verformung in Blechnormalenrichtung ermöglicht wird [249]. Die 
verbesserte Versetzungsbewegung in 0°-Richtung führt durch die vorangehende dynamische 
Erholung zusätzlich zu einer erhöhten DRX [274]. Ersichtlich ist dies in einer verringerten 
Verfestigungsrate in den Fließkurven [275]. Weiterhin kann GBS ebenfalls richtungsabhängig 
bevorzugt auftreten [276]. Die Richtungsabhängigkeit der mechanischen Eigenschaften lässt 
sich bei gießgewalztem, gewalztem und abschlussgeglühtem AZ31 nicht ausschließlich 
durch die Textur begründen. Die beim Gießwalzen entstehenden Ausscheidungs- und Seige-
rungsstrukturen spielen eine entscheidende Rolle. Durch die auftretenden Erstarrungsunter-
schiede und der aus den Elementengradienten resultierenden Kornstruktur (fein + sehr grob) 
kann sich der Werkstoff ebenfalls richtungsabhängig verformen. Die zusätzlich zur Textur 
beschriebenen Effekte sind bisher weitestgehend unbekannt. Es kann angenommen werden, 
dass ein Zusammenwirken aller Effekte die gemessene Richtungsabhängigkeit der mechani-
schen Eigenschaften erzeugt. 
 
 
5.3 Grenzformänderungsverhalten in Abhängigkeit vom  
Spannungszustand  
 
Anhand DIN EN ISO 12004 muss für die Betrachtung des Grenzformänderungsverhaltens 
bei Blechwerkstoffen die Beanspruchungsrichtung bezogen zur WR gewählt werden, bei der 
die am schlechtesten zu erwartenden Umformkennwerte ermittelt werden. Anhand der me-
chanischen Eigenschaften unter Zugbeanspruchung (Abschnitt 5.2) konnte die 90°-Bean-
spruchung als die Richtung identifiziert werden, welche die niedrigsten Bruchdehnungs-
kennwerte liefert. Demzufolge erfolgt in Kapitel 5.3.1 die temperaturabhängige Untersuchung 
des Umformverhaltens unter 90°-Beanspruchung. In Kapitel 0 wird darauf aufbauend auf das 
geschwindigkeitsabhängige Werkstoffverhalten bei variierenden Temperaturen eingegangen. 
Abschließend wird die Richtungsabhängigkeit der Umformkennwerte anhand der Ergebnisse 





Zur Veranschaulichung des temperaturabhängigen Werkstoffverhaltens bei verschiedenen 
Spannungszuständen sind für die biaxiale (R0) und einachsige Zugbeanspruchung (R50) die 
Kraft-Verschiebungs-Kurven in Bild 105 dargestellt. Beide Zustände charakterisieren die äu-
ßeren Punkte der Grenzformänderungskurve.  





Bild 105: Kraft-Verschiebungs-Diagramme bei 1 mm/s, 90° und unterschiedlichen Spannungs-
zuständen (R0, R50) in Abhängigkeit von der Temperatur, nach [237]. 
 
Bei den R0-Proben ist im Gegensatz zu den R50-Proben mehr Kraft für die Umformung 
notwendig. Das lässt sich damit erklären, dass die Kontaktfläche zwischen Stempel und Pro-
be größer ist und damit mehr zu verformendes Volumen vorliegt [277]. Unabhängig vom 
Spannungszustand steigt die maximale Kraft bis 200 °C an, wohingegen sie sich auf einem 
niedrigeren Level bei 300 °C befindet. In den Untersuchungen von STUTZ et al. [277] und 
DREYER et al. [262] zeigt sich ein Kurvenmaximum bei etwa 150 °C bzw. 160 °C. Dies könnte 
u. a. auf ein gesteigertes Energieabsorptionsvermögen zurückgeführt werden, das sich in 
diesem Temperaturbereich bei einer hohen Dehnrate von 10−1 s−1 ausbildet (vgl. Bild 87). 
Generell zeigen alle Proben einen ähnlichen Kurvenverlauf, der sich in verschiedene Berei-
che unterteilen lässt, Bild 106 (durchgezogene Linie).  
 
Bild 106: Schematisches Kraft-Verschiebungs-Diagramm mit unterschiedlichen Bereichen; durch-
gezogene Linie = Rissbildung mit Einschnürung, gestrichelte Linie = Rissbildung ohne 
Einschnürung. 
 
Im Bereich I steigt die Kraft an, im Bereich II liegt ein linearer Zusammenhang zwischen 
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geometrie) und den temperaturabhängigen Verformungsmechanismen. Im Bereich III verrin-
gert sich der Anstieg der Kurve aufgrund lokaler Einschnürung, was vor allem bei 300 °C 
stark ausgeprägt ist [278]. Im Bereich IV fällt die Kraft durch einsetzende Rissbildung ab. Bei 
niedrigen Temperaturen T d 200 °C ist der Einschnürungsbereich wenig bzw. gar nicht aus-
gebildet, so dass die instabile Rissbildung und –ausbreitung direkt am Kraftmaximum ein-
setzt (gestrichelte Linie in Bild 106) [277]. Dies wurde anhand von Tiefziehexperimenten von 
REN et al. [177] an AZ31 im Bereich von 150−180 °C ebenfalls nachgewiesen. Der allmähli-
che Kraftabfall wird in den Untersuchungen von DREYER et al. [262] nicht mit der plastischen 
Instabilität des Werkstoffes gleichgesetzt. Vielmehr kommt es zum Wirken der Blechdicken-
verringerung in Kombination mit einer veränderten lokal auftretenden Dehnrate. 
Für eine erste Abschätzung der temperaturabhängigen Umformbarkeit kann die Betrach-
tung der erreichbaren Tiefung bzw. Verschiebung erfolgen. In Bild 107 ist diese bei der ma-
ximal auftretenden Kraft Fmax aufgetragen, um Rissbildungseffekte in der Probe auszuschlie-
ßen. Bei 20 °C beträgt die erreichbare Verschiebung 5−8 mm. Mit steigender Temperatur 
vergrößert sie sich auf 7−10 mm (100 °C), 14−18 mm (200 °C) und 16−23 mm (300 °C) [262, 
265]. Somit ergibt sich ein sigmoidaler Verlauf, der sich in Tiefungsversuchen von CHENG et 
al. [224], HUANG et al. [279] und ZHANG et al. [280] an AZ31 ebenfalls wiederfindet. Es liegt 
keine klare Tendenz vor, bei welchem Spannungszustand die maximale Verschiebung er-
reicht wird. Jedoch wird deutlich, dass sich das Streuband mit steigender Temperatur ver-
größert.  
 
Bild 107: Zusammenhang zwischen Verschiebung bei Fmax und der Temperatur bei unter-
schiedlichen Spannungszuständen (1 mm/s, 90°), nach [237]. 
 
Eine weitere Messgröße zur Bewertung der Umformung ist die auf das umgeformte Volu-
men normierte Umformarbeit Wd bis zum Probenversagen. Diese kann durch die mathemati-




























Geschwindigkeit: 1 mm/s, 90°




Probenvolumen ohne Flanschbereich, berechnet werden, Bild 108. Mit steigender Tempera-
tur vergrößert sich Wd bis 200 °C, was auf steigende Verschiebungen und Kräfte zurückge-
führt werden kann, vgl. Bild 107 und Bild 109. Bei 300 °C kommt es zu einem rapiden Abfall 
der normierten Umformarbeit unabhängig vom Spannungszustand. Die Ursache ist der ent-
festigungsbedingte signifikante Kraftabfall, der durch die Wirkung des leichten Verschie-
bungsanstieges nicht kompensiert werden kann [262]. 
 
Bild 108: Die auf das umgeformte Probenvolumen normierte Umformarbeit in Abhängigkeit der 
Temperatur bei unterschiedlichen Spannungszuständen (1 mm/s, 90°), nach [237]. 
 
Bild 109: Maximal auftretende Kraft in Abhängigkeit der Temperatur bei unterschiedlichen Span-
nungszuständen (1 mm/s, 90°). 
 
Die konkrete Betrachtung der Formänderungsgrenzen kann ausschließlich anhand der 
Grenzformänderungskurve (FLC) nach DIN EN ISO 12004 erfolgen, Bild 110 (Einzelwerte in 
Anlage 20). Die FLC kennzeichnet den Übergang zwischen der rissfreien und rissbehafteten 


























































Geschwindigkeit: 1 mm/s, 90°




bengeometrien für die Einstellung unterschiedlicher Spannungszustände bei je drei Parallel-
messungen.  
 
Bild 110: Grenzformänderungskurven bei einer Geschwindigkeit von 1 mm/s und 90° zur WR in 
Abhängigkeit von der Temperatur mit zugehöriger Probengeometrie, nach [237]. 
 
Bei Raumtemperatur zeigt der vorliegende Werkstoff unabhängig vom Spannungszustand 
sehr eingeschränkte Umformeigenschaften. Bei Tiefziehversuchen von CHINO et al. [281] an 
AZ31 wurde festgestellt, dass bei Raumtemperatur die Verschiebung bei zweiachsiger Um-
formung mit zunehmender Korngröße ansteigt. Im einachsigen Fall hingegen vergrößerte 
sich die Ziehtiefe mit abnehmender Korngröße. Prinzipiell sind die Hauptformänderungen im 
einachsigen Fall höher als im zweiachsigen Fall, was sich anhand der FLC-Lage widerspie-
gelt. Sichtbar ist dieses Werkstoffverhalten ebenfalls in der Verteilung der interpolierten 
Hauptformänderung über den gesamten Verformungsbereich der biaxialen (R0) und einach-
sigen Probe (R50), Bild 111.  
 
Bild 111: Interpolierte Hauptformänderungsverteilung über den gesamten Verformungsbereich bei 
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Die Verteilung der Hauptformänderungen ist in jedem Fall temperaturabhängig. Bei Raum-
temperatur und 100 °C zeigen beide Spannungszustände nur geringe Verformungsbereiche 
von 35 mm (R0) und 25 mm (R50), so dass die maximale Hauptformänderung sehr gering 
ist. Vielmehr zeigt sich, dass sich bei R0 die Hauptformänderung mit zunehmender Tempe-
ratur homogener zwischen 40 mm und 75 mm über den Probenquerschnitt verteilt. Im Ge-
gensatz dazu wird deutlich, dass sich bei R50 geometrisch bedingt eine gewisse Verfor-
mungslokalisierung über einen Bereich von 55 mm bei 200 °C und 300 °C ergibt. Dies lässt 
sich u. a. mit der Dickenänderung des Werkstoffes begründen, Bild 112. Diese berechnet 
sich aus dem Umformgrad in Dickenrichtung M3 nach dem Gesetz der Volumenkonstanz 
während der Umformung bei bekannter Ausgangsblechdicke (siehe Abschnitt 4.2.6, Glei-
chung (47)). Vergleichsuntersuchungen zeigen, dass die berechneten Werte genauso groß 
sind wie die lokal auf den Proben gemessenen Blechdickenwerte. Beispielsweise beträgt die 
minimal auf der Probe gemessene Blechdicke mit zugehöriger Dickenabnahme bei 300 °C 
bei R0 1,1 mm (~45 %) und bei R50 1,5 mm (25 %).  
 
Bild 112: Interpolierte Verteilung der Blechdickenabnahme über den gesamten Verformungsbe-
reich bei R0 und R50 sowie 1 mm/s als Funktion der Temperatur (90°).  
 
Die Dickenreduktion ist unabhängig vom Belastungsfall bei 20 °C und 100 °C sehr niedrig 
ausgeprägt, so dass die Hauptformänderung als Resultat sehr niedrig ausfällt (<8 %). Das 
liegt daran, dass in gewalztem Mg-Blech die Basaltextur vorherrschend ist und eine Verfor-
mung in Dickenrichtung ohne Aktivierung von nicht-basalen Gleitvorgängen nur durch Zwil-
lingsbildung bedingt möglich ist [281]. Demzufolge ist der Verformungsbetrag M3 sehr gering. 
Mit zunehmender Temperatur werden nicht-basale Gleitsysteme aktiviert, so dass eine Ver-
formung in Dickenrichtung möglich wird und die Formänderung M3 ansteigt. Es zeigt sich, 
dass bei zweiachsiger Beanspruchung die Dickenreduktion bei 200 °C und 300 °C größer ist 
als unter einachsiger Beanspruchung. Die Verteilung der Dickenreduktion im Plain-Strain-
Bereich liegt erwartungsgemäß zwischen den Werten von R0 und R50, Anlage 21. Es kann 
geschlussfolgert werden, dass die Summe der Abnahme der Nebenformänderung M2 und der 

























































Zug. Das führt zu den o. g. Unterschieden der Hauptformänderung 1. Im Zugbereich steigt 
die negative Nebenformänderung nicht so stark an wie die Hauptformänderung, so dass die 
Ausdünnung ebenfalls nur moderat ansteigen kann. Demgegenüber steht der biaxiale Ver-
formungsbereich, bei dem sich mit steigender Temperatur die Haupt- und Nebenformände-
rung relativ gleichmäßig erhöhen, so dass sich die Dickenabnahme nach dem Gesetz der 
Volumenkonstanz stark vergrößert. 
Mit steigender Temperatur sind die minimalen Hauptformänderungen 1,min zu größeren 
Nebenformänderungen 2 verschoben. HÜTSCH et al. [282] gehen davon aus, dass eine Ver-
schiebung der FLC durch das Blechdicken-Stempelradius-Verhältnis bedingt ist. Eine Form-
änderungsverschiebung deutet jedoch auf unterschiedliche Verformungsmechanismen bei 
variierenden Temperaturen hin, was eine Änderung des n-, m- und r-Wertes zur Folge haben 
kann [183, 283, 284, 206]. Zusätzlich wird im Schrifttum berichtet, dass die Verformungsge-
schichte (Herstellungsroute) ebenfalls eine Verschiebung der FLC auslösen kann [224]. Eine 
Verschiebung der Formänderungsminima ist in den Untersuchungen von KAWALLA et al. 
[168] an TRC-AZ31 ebenfalls ersichtlich. Eine Temperaturerhöhung von 20 °C auf 100 °C 
führt nicht zu einem wesentlichen absoluten Anstieg der minimalen Hauptformänderung 1,min 
(von 0,03 auf 0,06). Der Temperatureinfluss wird erst bei Temperaturen oberhalb von 200 °C 
sichtbar [224, 279]. Im Vergleich zu 100 °C erfolgt nahezu eine Verdreifachung von 1,min auf 
0,16. Bei 300 °C beträgt 1,min  0,25, ungefähr eine siebenfache Steigerung im Vergleich zu 
Raumtemperatur. Bei KIM et al. [232] beträgt der Faktor ebenfalls ungefähr 6−7, auch wenn 
das Umformniveau deutlich höher liegt (1,min, 300 °C  0,7). Eine Erhöhung der Hauptformän-
derung hat zur Folge, dass die Versagensneigung des Werkstoffes zurückgeht und sich die 
Umformbarkeit signifikant erhöht [127]. Der Einfluss der Temperatur macht sich vor allem im 
einachsigen und biaxialen Zug bemerkbar. Hierbei betragen die Hauptformänderungen bei 
20 °C 1  0,06 (0,05), 100 °C 1  0,09 (0,07), 200 °C 1  0,32 (0,21) und bei 300 °C 
1  0,47 (0,34). Die größte Formänderung wird im einachsigen Lastfall bei 300 °C erreicht. 
Anhand der FLC wird deutlich, dass die Umformbarkeit beim einachsigen und biaxialen Zug 
in einem ähnlichen Ausmaß ansteigt. Bei ZHANG et al. [280] ist der relative Anstieg von 1 bei 
einer Temperaturerhöhung von 100 °C auf 200 °C ebenfalls nahezu spannungszustandsun-
abhängig. Bei STUTZ et al. [277] vergrößert sich 1 bis 200 °C im einachsigen Zug und ver-
ringert sich bis 250 °C. Im biaxialen Lastfall erfolgt die stetige Vergrößerung von 1 bis 
250 °C. Der Anstieg der Umformbarkeit mit erhöhter Temperatur ist mit dem Anstieg der 
Dehnratenempfindlichkeit m verknüpft, der lokalen Einschnürungs- und Versagensprozessen 
entgegenwirkt [165, 265]. Ein größer werdender m-Wert steht in Verbindung mit der tempe-
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kroskopischen Untersuchungen kann keine bevorzugte Zwillingsbildung an der Blechobersei-
te, d. h. der stempelabgewandten Seite, festgestellt werden. Obwohl die Zugspannungen 
während der Umformung hier maximal sind, ist die Zwillingsbildung eher von der Korngröße 
abhängig. Während bei 20 °C Zwillinge in nahezu jeder beliebigen Korngröße auftreten, bil-
den sie sich bei 200 °C ausschließlich in Körnern mit Korngrößen von d  20 µm, die dafür 
vorteilhaft orientiert sind. Es kann darauf hingewiesen werden, dass größere Körner mehr 
Zwillinge aufweisen als kleinere Körner. Diese Abhängigkeit der Zwillingsanzahl im Verhält-
nis zur Korngröße wurde bereits von BEYERLEIN et al. [285] nachgewiesen. Wie bereits be-
schrieben, hat die Korngröße einen Einfluss auf die Zwillingsbildungsrate [104]. Je kleiner die 
Korngröße, umso geringer sind die auf den Gleitebenen vorherrschenden Spannungs-
konzentrationen, die die Zwillingsbildung auslösen [106]. Unterhalb einer kritischen Korngrö-
ße dc findet Zwillingsbildung nicht statt [41]. In dieser Arbeit erscheint es, als ob dc mit zu-
nehmender Temperatur ansteigt. In der Literatur wird davon ausgegangen, dass ein tempe-
raturabhängiger Übergang von zwillingsdominierten zu gleitdominierten Verformungsverhal-
ten besteht [70]. Die Ursache sind die durch DRV und DRX verringerten Spannungskonzen-
trationen von sich bewegenden und an Korngrenzen aufgestauten Versetzungen, die mit 
zunehmender Temperatur abnehmen. Bei 300 °C wird die Zwillingsbildung fast komplett im 
Werkstoffvolumen unterdrückt, so dass sie nur in direkter Umgebung der Bruchfläche auftritt. 
Die Ursache dafür ist, dass bei 300 °C ausreichend Gleitsysteme für die Deformation zur 
Verfügung stehen, weil deren CRSS zur Aktivierung temperaturbedingt geringer als die 
CRSS der Zwillingsbildung ist [95]. Das führt dazu, dass ausreichend unabhängige Gleitsy-
steme vorhanden sind, um das von-Mises-Kriterium von fünf unabhängigen Gleitsystemen 
zu erfüllen [73]. Die Ursache, warum Zwillinge in der Nähe der Bruchfläche unabhängig von 
der Temperatur entstehen, kann mit dem Auftreten von Dehnungslokalisierungen unmittelbar 
vor der Rissbildung und dem daraus resultierenden Probenversagen begründet werden. Das 
führt zu lokal höheren Dehnraten, so dass die Aktivierung von nicht-basalen Gleitsystemen 
geschwindigkeitsbedingt behindert wird. Dadurch tritt die Zwillingsbildung ebenfalls in Er-
scheinung. 
Je nach Beanspruchungsbedingungen wird der Deformations- und Versagensmodus 
ebenfalls beeinflusst. Die freie Weglänge von sich bewegenden Versetzungen kann durch 
zwillingsinduzierte Teilung des „Mutterkorns“ verringert werden, was einen Hall-Petch ähnli-
chen Effekt erzeugt [87]. Innerhalb der Zwillinge kommt es aufgrund der einsetzenden Kris-
tallscherung zur Orientierungsänderung. Das kann je nach eingestellter Textur, wie im Fall 
von Druck- und Doppelzwillingen, die Basalgleitung innerhalb des Zwillings durch Reorientie-
rung befördern oder die Versetzungsbewegung durch die Hinderniswirkung hemmen (Zug-, 




Druck- und Doppelzwillinge), Bild 114 [40, 41, 80, 89]. Wenn der entstandene Zwilling 
günstig für weitere Versetzungsbewegung orientiert ist, können Spannungsinkompatibilitäten 
bzw. −konzentrationen zwischen dem Korn und dem Zwilling entstehen [41, 82]. 
 
Bild 114: EBSD-Aufnahme in Bruchnähe im Bereich der Mitte im Plain-Strain-Bereich (R30) bei 
1 mm/s, 100 °C und 90° zur WR; Färbung der Korngrenzen entsprechend der Orientie-
rung in der inversen Polfigur, Großwinkelkorngrenzen schwarz, Kleinwinkelkorngrenzen 
grau, Zugzwillinge rot, Doppelzwillinge magenta, Pfeile kennzeichnen zwillingsinduzierte 
Orientierungsänderungen.  
 
Bei 20 °C und 100 °C bilden sich Zwillinge in konzentrierten Verformungsbereichen (Bild 
115 a), die bei weiterer Verformung einer Rissbildung unterliegen (Bild 115 b) [271]. Dies 
erscheint in den lichtmikroskopischen Aufnahmen als Kontrastveränderung. Die Bruchfläche 
verläuft entlang der Einbettmasse (schwarz) in dem gleichen Winkel wie die vorhandenen 
Zwillinge. Im Schrifttum wurden diese Zwillingstypen als Druck- bzw. Doppelzwillinge 
identifiziert [40]. Vermutlich sind nur die einzeln auftretenden, sehr langen und dünnen 
Zwillinge von diesem Typus (siehe Bild 115 unten), da sie lichtmikroskopisch aufgrund ihrer 
geringen Breite schwer zu detektieren sind und ihr Auftreten eher in großen Körnern 
vermutet wird. JIANG et al. [248] berichten, dass ausschließlich Körner mit passender 
Orientierung, d. h. sehr hohem Schmidfaktor, einer kompletten Zwillingsbildung unterliegen 
können. Bei der großen Anzahl von akkumulierten Zwillingen handelt es sich vermutlich um 
Zugzwillinge, da diese nicht unter die Auflösungsgrenze des Lichtmikroskopes fallen. Eine 
große Anzahl von Zwillingen führt demnach zu einem charakteristischen 45°-Bruch bei 20 °C 
und 100 °C unabhängig vom Spannungszustand. Die Ursache dafür ist die plastische 
Anisotropie, bei der die Verformung in die c-Achsenrichtung der Elementarzelle nur z. B. 
durch mechanische Zwillingsbildung und nicht-basales Gleiten realisiert werden kann, so 
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Bild 116: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Bruchfläche der Plain-Strain-Probe (R30) bei 300 °C 
und 1 mm/s, nach [237]. 
 
 
5.3.2 Einfluss der Umformgeschwindigkeit  
 
Eine Erhöhung der Umformgeschwindigkeit von 1 mm/s (ɂ ~ 10−2 s−1) (vgl. Abschnitt 5.3.1) 
auf 1700 mm/s (ɂ ~ 101 s−1) führt bei 20 °C und 100 °C zu keiner signifikanten Änderung des 
Umformvermögens, so dass die FLC der dynamischen Umformung den FLC der statischen 
Umformung entsprechen (Bild 110). Dies wurde bei Raumtemperatur ebenfalls von WU et al. 
[226] in einem quasistatischen Umformgeschwindigkeitsbereich von 0,1 mm/s auf 0,5 mm/s 
nachgewiesen. Die Grenzformänderungskurven bei 1700 mm/s sowie 200 °C und 300 °C 
sind im Vergleich zu 1 mm/s in Bild 117 dargestellt (Einzelwerte in Anlage 20). Mit der Erhö-
hung der Umformgeschwindigkeit geht im Allgemeinen in diesem Temperaturbereich ein 
Rückgang der Umformbarkeit einher [265, 287]. 
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Prinzipiell zeigt sich, dass sich die Hauptformänderungen unabhängig vom Spannungszu-
stand auf einem ähnlich niedrigen Niveau befinden. Des Weiteren ist der Einfluss der Tem-
peratur bei 1700 mm/s nicht sehr stark ausgeprägt, so dass kein signifikanter Umformbar-
keitsanstieg zu verzeichnen ist. Bei WU et al. [226] führt eine Erhöhung der Umformge-
schwindigkeit von 0,1 mm/s auf 0,5 mm/s bei 250 °C zu einer Zunahme der Grenzformände-
rungen im biaxialen Bereich. Die restlichen Bereiche der FLC liegen auf einem identischen 
Niveau. In den Untersuchungen von LEE et al. [265] zeigte sich, dass eine Erhöhung der Um-
formgeschwindigkeit von 0,2 mm/s auf 100 mm/s ebenfalls die Umformbarkeit verringert. 
Eine Erhöhung der Temperatur auf 200 °C und 300 °C führt zu keiner signifikanten Umform-
barkeitssteigerung, wie dies bei 1 mm/s erfolgte (Bild 117). Es wird weiterhin deutlich, dass 
die Differenz der FLC bei konstanter Temperatur und unterschiedlicher Umformgeschwindig-
keit von 200 °C auf 300 °C ansteigt [177]. Des Weiteren ist der Einfluss der Umformge-
schwindigkeit unabhängig vom Spannungszustand erkennbar. Das steht im Gegensatz zu 
den Untersuchungen von BRUNI [127], bei dem unter biaxialer Zugverformung der geschwin-
digkeitsbedingte Rückgang der Umformbarkeit stärker ausgeprägt ist. Bei WU et al. erfolgte 
bei 250 °C ebenfalls wie bei RT ein Anstieg von M1 und M2 im biaxialen Bereich bei Erhöhung 
der Umformgeschwindigkeit. Dies wird mit der Abnahme des r-Wertes und dem leichten An-
stieg des Verfestigungsexponenten n begründet, so dass die Fähigkeit zur Ausdünnung des 
Werkstoffes vermutlich verbessert wird. Wie bereits bei 1 mm/s ist das Formänderungsmini-
mum zu größeren positiven Nebenformänderungen verschoben, was eine Abhängigkeit des 
r-Wertes, des Verfestigungsexponenten n und der Dehnratenempfindlichkeit m von der Um-
formgeschwindigkeit vermuten lässt [183]. In Analogie zu 1 mm/s kann die Verteilung der 
interpolierten Hauptformänderungen bei biaxialer und uniaxialer Beanspruchung über den 
gesamten Verformungsbereich betrachtet werden, Bild 118. 
 
Bild 118: Hauptformänderungsverteilung über den gesamten Verformungsbereich bei R0 und R50 
sowie 1700 mm/s als Funktion der Temperatur (90°).  
 
Wie anhand der FLC beschrieben, liegen die Hauptformänderungen unabhängig vom 
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len konzentriert sich die Verformung stärker auf einen engeren Bereich im Vergleich zu den 
Ergebnissen von 1 mm/s, wobei dieser Bereich bei R0 (40−55 mm) etwas größer ist als bei 
R50 (25−50 mm). Dieser Verformungsbereich steigt mit zunehmender Temperatur an, auch 
wenn das Ausmaß der maximalen Hauptformänderungen absolut betrachtet nicht signifikant 
größer wird. Dies wird ebenfalls durch die Verteilung der über den Querschnitt der zweiach-
sigen und einachsigen Proben interpolierten Dickenabnahme deutlich, Bild 119. 
 
Bild 119: Interpolierte Verteilung der Blechdickenabnahme über den gesamten Verformungsbe-
reich bei R0 und R50 sowie 1700 mm/s als Funktion der Temperatur (90°).  
  
Wie bereits bei 1 mm/s (Bild 112), sind die absolute Blechdickenabnahme und der Bereich, 
in dem die Dickenreduktion vorliegt, im biaxialen Fall am größten. Im Vergleich zu 1 mm/s ist 
die Dehnung in Dickenrichtung (Bild 119) deutlich reduziert, was auf eine Dehnratenabhän-
gigkeit der CRSS des nicht-basalen Gleitens hindeutet [95]. Eine reduzierte Fähigkeit zur 
Blechdickenverringerung steht in direkter Verbindung mit einer geringeren Umformbarkeit 
[281]. Die Betrachtung der Messdaten lässt darauf schließen, dass sich die Verformungsme-
chanismen bei statischen und dynamischen Umformbedingungen mikrostrukturell bedingt 
ändern. Hierfür wird die Gefügeentwicklung im Folgenden anhand von EBSD-Maps (Band-
kontrast und Korngrenzen) zwischen 20 °C und 300 °C sowie unter variierenden Umformge-
schwindigkeiten im Plain-Strain-Bereich in der Nähe des Risses anhand von Bild 120 disku-
tiert. Es muss jedoch darauf hingewiesen werden, dass es sich bei den dargestellten Mess-
ausschnitten um jeweils lokal sehr begrenzte Bereiche handelt. Bei jeder Probe ist unabhän-
gig von den Beanspruchungsbedingungen eine leichte Streckung der Körner in TD-Richtung 
(Verformungsrichtung) erkennbar. Unabhängig von der Umformgeschwindigkeit tritt ebenfalls 
erholungsbedingte Subkornbildung (grün) auf. DUDAMELL et al. [23] gehen davon aus, dass 
dies sowohl unter quasistatischer als auch dynamischer Beanspruchung auftritt, wobei sich 
aufgrund der thermischen Aktivierung eher bei quasistatischen Bedingungen die Versetzun-


























































Bild 120: EBSD-Maps (Bandkontrast + Korngrenzen) in Bruchnähe im Gebiet der Mitte im Plain-
Strain-Bereich (R30) bei variierenden Beanspruchungsbedingungen und 90° zur WR; 
Großwinkelkorngrenzen schwarz, Kleinwinkelkorngrenzen grün, Zugzwillinge blau, 
Druckzwillinge gelb, Doppelzwillinge rot, nach [237]. 
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Bei jeder Umformgeschwindigkeit sind bis 100 °C ebenfalls Zug- und Doppelzwillingsbil-
dung ersichtlich, wobei Doppelzwillinge bevorzugt in größeren Körnern (d  10 µm) auftreten 
[40]. Zugzwillinge werden im Allgemeinen bevorzugt gebildet, da der Schervorgang bei der 
Druckzwillingsbildung komplizierter ist und die CRSS niedriger ist [23, 96]. Bei 20 °C und 
100 °C werden unter einachsiger Zugbeanspruchung mehr Zwillinge gebildet als unter Plain-
Strain-Verformung (Anlage 22), da die Hauptformänderung unter diesem Spannungszustand 
leicht höher ist. Bei 200 °C und 300 °C und 1 mm/s ordnen sich kleine Körner kettenförmig 
um größere Körner an, was auf Rotations-CDRX in Folge von DRV schließen lässt [141, 
143]. Eine sehr konzentrierte Subkornbildung kann bei 200 °C und 1700 mm/s detektiert 
werden, da viele Versetzungen aufgrund der geringen Versuchszeit an den Korngrenzen 
aufgestaut werden [102]. Die Anordnung von kleinen Körnern kann zu duktilen Scherzonen 
führen, die wiederum Poren- und Rissbildung auslösen können (vgl. Bild 116). Da der Anteil 
der feinen Körner bei 200 °C unter dynamischen Bedingungen sehr hoch ist, kann davon 
ausgegangen werden, dass hier der Beginn der CDRX erfolgt. Im Vergleich zu 1 mm/s sind 
bei 1700 mm/s und 200 °C Zug- und Doppelzwillinge stärker und Druckzwillinge vereinzelt 
ausgeprägt. Das liegt daran, dass sich in kürzerer Zeit mehr Versetzungen an den Korngren-
zen aufstauen, so dass die CRSS der unterschiedlichen Zwillingsarten durch lokal hohe 
Spannungskonzentrationen eher erreicht werden kann [135]. Ein Einfluss des Spannungszu-
standes auf die Anzahl und Ausprägung der gebildeten Zwillinge ist oberhalb von 200 °C 
nicht mehr erkennbar. 
Die Voraussetzungen für die Zwillingsbildung sind eine geeignete Vorzugsorientierung so-
wie eine ausreichend große Korngröße (d  10 µm) [101]. Bei 300 °C sind die Druck- und 
Doppelzwillinge unabhängig von der Umformgeschwindigkeit nicht mehr nachweisbar, so 
dass neben der Subkornbildung ausschließlich Zugzwillinge detektiert werden können. Die 
Triebkraft der Zwillingsbildung ist durch die Absenkung der CRSS von nicht-basalen Gleit-
ebenen verringert, so dass weitere Gleitsysteme aktiviert werden, was einen Rückgang der 
Zwillingsbildung aufgrund eines abfallenden Spannungsniveaus zur Folge hat [100]. Die 
CRSS der Druck- und Doppelzwillingsbildung ist bei dieser Temperatur im Vergleich zur 
CRSS der Gleitung sehr hoch, so dass deren Auftreten zunehmend unterdrückt wird. Wei-
terhin treten Erholungsvorgänge (Versetzungsanordnung und Annihilation) bei dieser Tem-
peratur besonders in Erscheinung, so dass lokale Spannungsspitzen durch Versetzungsauf-
stau ebenfalls reduziert werden. Grundsätzlich ist ersichtlich, dass die Verformungsge-
schwindigkeit die Breite der sich gebildeten Zwillinge unabhängig von der Temperatur ver-
größert. Bei hohen Verformungsgeschwindigkeiten ist die Versetzungsbewegung aufgrund 
der niedrigen Versuchszeit behindert, da es sich um einen langsamen Prozess handelt [70]. 




Zwillingsbildung läuft sehr schnell und nahezu in Schallgeschwindigkeit ab, so dass sie bei 
hohen Geschwindigkeiten bevorzugt auftreten kann. Anhand der Bruchflächen kann bei den 
dynamischen Versuchen bei jeder Prüftemperatur und jedem Spannungszustand von einer 
zwillingsinduzierten Rissbildung und einem –wachstum ausgegangen werden [259]. Vor al-
lem Doppelzwillingsbildung führt zu einem Scherversagen, da die Basalversetzungen durch 
den Druckzwilling wandern und am Zugzwilling aufgestaut werden, was einen bevorzugten 
Rissbeginn darstellt [281]. Darüber hinaus muss darauf hingewiesen werden, dass sich Zwil-
linge auch während des Entlastungsvorgangs bilden können, was bereits von verschiedenen 
Autoren diskutiert wurde [138, 248, 256]. Experimentell ist es sehr kompliziert, diese Hypo-
these unter den vorhandenen Prüfbedingungen zu verifizieren, da ein mehrachsiger Prüfauf-
bau im REM zur Be- und Entlastung unter diesen Beanspruchungsbedingungen (Reibung, 
Temperatur, Umformgeschwindigkeit) bisher technisch nicht realisierbar ist. Die Mikrostruktur 
bei 300 °C und 1700 mm/s ist nicht vollständig rekristallisiert, da DRX abhängig von der Ver-
formungsgeschwindigkeit und –zeit ist [135]. Trotz der relativ hohen Temperatur werden Re-
kristallisationsvorgänge bei dieser Geschwindigkeit gehemmt [100]. Bild 121 zeigt die lokale 
Missorientierung exemplarisch bei 300 °C sowie Umformgeschwindigkeiten von 1 mm/s und 
1700 mm/s. Anhand der Legende ist der Grad der Orientierungsunterschiede zu Nachbar-
punkten dargestellt. Missorientierungen entstehen durch versetzungsbedingte Gitterrotatio-
nen. Die Skala reicht hierbei von Blau (geringe Orientierungsunterschiede) zu Rot (hohe Ori-
entierungsunterschiede). Bei grüner Färbung liegt bereits eine ausgeprägte lokale Missorien-
tierung vor. 
 
Bild 121: Lokale Missorientierung als Maß für die Defektdichte in Bruchnähe im Bereich der Mitte 
im Plain-Strain-Bereich (R30) bei 300 °C, 90° zur WR und variierenden Umform-
geschwindigkeiten, nach [237]. 
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Bis 100 °C (Anlage 23 a−d) ist die Verformung relativ inhomogen verteilt, was mit der 
Dehnratenempfindlichkeit m (m  ∂ln /∂ln ε ) erklärt werden kann. Diese beschreibt den 
durch die Versetzungsverfestigung entstandenen Spannungsanstieg bei Erhöhung der 
Dehnrate. Bei Belastung verformen sich günstig orientierte Körner mit niedriger CRSS zu-
erst. Die Bildung und die Bewegung von Versetzungen in diesen Körnern führt zu einem lo-
kalen Anstieg der Dehnrate [287]. Bei hoher Dehnratenempfindlichkeit verfestigen sich die 
verformten Kornbereiche, so dass die Verformung in anderen Körnern weiterläuft. Bei niedri-
gem m wird die Verformung in den bereits deformierten Körnern fortgesetzt, da keine Ver-
setzungsverfestigung auftritt, die die Versetzungsbewegung behindert. Das hierbei beobach-
tete Werkstoffverhalten könnte mit einem Absinken von m mit steigender Umformgeschwin-
digkeit erklärt werden, was ebenfalls von KARIMI et al. [70] anhand von Dehnratenwechsel-
versuchen an AZ31 beobachtet wurde. Bei 200 °C (nicht gezeigt) und den hier dargestellten 
300 °C und 1 mm/s liegt eine relativ homogene Defektverteilung vor. Eine Erhöhung der Ver-
formungsgeschwindigkeit auf 1700 mm/s führt bei 200 °C und 300 °C zu Verformungskon-
zentrationen mit hoher lokaler Defektdichte, was anhand der Kontrastunterschiede in Bild 
121 optisch ersichtlich ist. LEE et al. [265] führten diesbezüglich Tiefziehversuche und 
−simulationen an quadratischen Näpfchen bei unterschiedlichen Bedingungen durch. Sie 
fanden heraus, dass eine Erhöhung der Umformgeschwindigkeit von 0,2 mm/s auf 100 mm/s 
die Neigung zu lokalisiertem Versagen im Plain-Strain-Bereich (Ziehradius) fördert. Aus-
schließlich bei 300 °C und 1700 mm/s liegen defektarme rekristallisierte Bereiche vor. Die 
Rekristallisation fand hierbei mit hoher Wahrscheinlichkeit statisch nach dem Versuch statt, 
da sich während der Verformung in diesen Bereichen Versetzungen hätten bilden und bewe-
gen müssen, was Orientierungsgradienten hervorgerufen hätte [262]. Aufgrund dessen, dass 
die Proben erst etwa eine Minute nach Versuchsende aus dem erhitzten Prüfaufbau entfernt 
und in Wasser abgeschreckt werden konnten, stand ausreichend Zeit für statische Rekristal-
lisationsprozesse zur Verfügung.  
In Bild 122 sind die Polfiguren von gebrochenen Plain-Strain-Proben (R30) im Bruchbe-
reich dargestellt. Im Vergleich zu den Polfiguren des Ausgangszustandes sind keine starken 
Texturveränderungen nach der Verformung ersichtlich. Unabhängig von Temperatur und 
Umformgeschwindigkeit zeigt sich eine ausgeprägte Basaltextur, die nicht wie in dieser und 
anderen Arbeiten unter einachsiger Zugbeanspruchung senkrecht zur Belastungsrichtung 
gestreckt ist [40]. Des Weiteren sind die {101̅1}-Pyramidalebenen rotationssymmetrisch an-
geordnet. Mit zunehmender Umformgeschwindigkeit und Temperatur vergrößern sich die 
maximalen Poldichten. Zugzwillingsbildung kann laut DUDAMELL et al. [23] zusätzliche Tex-
turkomponenten erzeugen, die in den {0002}-Polfiguren detektierbar sind. Trotz der hohen 




Anzahl von Zwillingen konnten keine zusätzlichen Texturkomponenten festgestellt werden. 
Bei anderen Spannungszuständen konnte ebenfalls keine signifikante Texturänderung de-
tektiert werden. 
 
Bild 122: Polfiguren von gebrochenem AZ31 im Plain-Strain-Bereich (R30) und 90° zur WR bei 
unterschiedlichen Umformgeschwindigkeiten und Temperaturen, röntgenographische 
Messung, nach [237]. 
 
Die Wechselwirkungen zwischen Umformtemperatur und Umformgeschwindigkeit können 
wie folgt zusammengefasst werden: Temperatur und Geschwindigkeit sind gegensätzliche 
Faktoren, die die Verformungsmechanismen beeinflussen. Hohe Temperaturen und niedrige 
Geschwindigkeiten verringern die CRSS der nicht-basalen Gleitsysteme, die in Folge dessen 
in Kombination mit DRV, DRX und GBS aktiviert werden [95]. Eine verbesserte Verset-
zungsbewegung reduziert den Anteil mechanisch gebildeter Zwillinge, da das kritische 
Spannungslevel für deren Aktivierung nicht erreicht wird. Vielmehr ist die Zwillingsbildung für 
die Erfüllung des von-Mises-Kriteriums von fünf unabhängigen Gleitsystemen nicht erforder-
lich. Die Aktivierung von nicht-basalen Gleitvorgängen vergrößert die Dehnratenempfindlich-
keit m, was die Einschnürung und Rissbildung entscheidend verzögert, so dass die Umform-
barkeit verbessert wird [165]. Die erhöhte Umformbarkeit bei hohen Temperaturen wird unter 
dynamischer Beanspruchung durch die kurze Versuchszeit kompensiert, da die CRSS der 
nicht-basalen Gleitung mit zunehmender Umformgeschwindigkeit ansteigt. Das führt dazu, 
dass die mechanische Zwillingsbildung sogar bei hohen Temperaturen auftritt, da die Ver-
setzungsbewegung gehemmt wird. Die verringerte Versetzungsbewegung in Kombination 




mit einem Rückgang von DRV, DRX und GBS sowie erhöhter mechanischer Zwillingsbildung 
verringert die Dehnratenempfindlichkeit. Dadurch kommt es zu lokalen Verformungskonzen-
trationen sowie zu aufgrund von Dehnungsinkompatibilitäten auftretenden Rissinitiierungs-
punkten zwischen Körnern und Zwillingen. Demnach ist die Umformbarkeit unter dyna-
mischer Beanspruchung selbst bei hohen Umformtemperaturen deutlich verringert, da ein 
vorzeitiges Werkstoffversagen auftritt. 
 
 
5.3.3 Richtungsabhängigkeit des Grenzformänderungsverhaltens 
in Abhängigkeit von Temperatur und Umformgeschwindigkeit 
 
Eine erste Betrachtung des richtungsabhängigen Umformverhaltens von AZ31 erfolgt an-
hand der Kraft-Verschiebungs-Kurven in Bild 123 an R50-Proben, vergleichend zu Bild 105.  
 
Bild 123: Kraft-Verschiebungs-Diagramme unter einachsigem Spannungszustand (R50) bei 
1 mm/s sowie 0° und 90° in Abhängigkeit von der Temperatur.  
 
Die Graphen der bei 0° verformten Proben sind für niedrige (20 °C d T d 100 °C) und hohe 
(T   300 °C) Temperaturen im Vergleich zur 90°-Verformung zu einem höheren Kraftniveau 
verschoben. Ein weiterer Unterschied ist der sehr ausgeprägte Plateau-Bereich bereits ober-
halb von 200 °C, d. h. dass die Proben bei 0° unter Zugbeanspruchung besonders stark ein-
schnüren. Es zeigt sich, dass unabhängig von der Temperatur höhere maximale Kräfte und 
Verschiebungen erreicht werden können, was besonders in Bild 124 a und b im Vergleich zu 
Bild 107 und Bild 109 deutlich wird. Die Verschiebungen bei Fmax folgen einem sigmoidalen 
Streuband mit starker Ausprägung. Die biaxialen Proben (R0) tendieren zum schlechteren 
Umformverhalten, wie das bei der 90°-Beanspruchung der Fall ist. Das bedeutet, dass die 
Verschiebungen bei Fmax bei der Streckziehumformung im Vergleich zu den anderen Span-





























weg als „Limited Dome Height“ bezeichnet, der in 0°-Richtung ebenfalls höher liegt als bei 
90° [189].  
  
            a)                 b)  
Bild 124: Kennwerte in Abhängigkeit von der Temperatur und vom Spannungszustand bei 1 mm/s 
und 0° zur WR: 
 a)  Verschiebung bei Fmax sowie  
 b)  Maximalkraft Fmax. 
 
Der Einfluss der Beanspruchungsrichtung bezogen zur Walzrichtung auf die Umformbar-
keit wird im Folgenden diskutiert. Hierbei sind in Bild 125 die Grenzformänderungskurven bei 
1 mm/s und unterschiedlichen Temperaturen dargestellt (Einzelwerte in Anlage 24).  
Es wird deutlich, dass bei der Beanspruchung 0° zur Walzrichtung mit zunehmender Tem-
peratur die Umformbarkeit ansteigt. Bis auf 20 °C werden im Vergleich zur 90°-Bean-
spruchung höhere Grenzformänderungen erreicht (vgl. Bild 110). Bei 20 °C liegen beide Ent-
nahmerichtungen auf einem ähnlich niedrigen Niveau. Weiterhin sind die minimalen For-
mänderungen in der Nähe des Plain-Strain-Bereiches ebenfalls zu höheren positiven Neben-
formänderungen verschoben. Eine Erhöhung der Umformgeschwindigkeit auf 1700 mm/s 
führt bei 20 °C zu keiner Veränderung der Grenzformänderungen, da die mechanische Zwil-
lingsbildung für das Versagen relevant ist (Anlage 25). 
 


















































































Nebenformänderung φ2 [ - ]









Den Vergleich zwischen 1 mm/s und 1700 mm/s bei unterschiedlichen Temperaturen zeigt 
Bild 126 a−c (Einzelwerte in Anlage 24). 
 
 
Bild 126: Vergleich der Grenzformänderungskurven bei 1 mm/s und 1700 mm/s sowie 0° zur WR 
in Abhängigkeit von der Temperatur: a) 100 °C, b) 200 °C, c) 300 °C. 
 
Hierbei wird deutlich, dass ein Anstieg der Umformgeschwindigkeit zu einem Abfall der 
Umformbarkeit führt. Der Einfluss der Temperatur ist bei der dynamischen Beanspruchung 
deutlich geringer ausgeprägt. Wie bereits beschrieben, sind Temperatur und Umformge-
schwindigkeit gegensätzliche Faktoren, da sie die Versetzungsbewegung und damit die Er-
holungs- und Rekristallisationsprozesse fördern (Erhöhung der Temperatur) oder behindern 
(Erhöhung der Umformgeschwindigkeit) können. Im Vergleich zu 90° (Bild 117) werden bei 
der dynamischen Umformung bis auf 20 °C höhere Umformgrade erreicht. In den Untersu-
chungen von ABU-FARHA et al. [189] an AZ31 wurde 0° ebenfalls als die umformstärkste 
Richtung ermittelt. Bei 1 mm/s wird ersichtlich, dass die Kurve im Bereich des Streckziehens 
einen deutlichen Abfall erfährt, der mit zunehmender Temperatur signifikanter wird. Dieses 
Verhalten ist auf die Anisotropie des Werkstoffes zurückzuführen und wurde ebenfalls von 
ABU-FARHA et al. [189] an AZ31 beobachtet [284]. Wie bereits in den Zugversuchen ermittelt 
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m (Bild 86). Dieser Anstieg ist jedoch bei der 0°-Verformung deutlich stärker ausgeprägt als 
bei 90° (Bild 102), so dass sich die Differenz der Bruchdehnungen zwischen 0° und 90° mit 
steigender Temperatur vergrößert (Bild 101). Bei 1700 mm/s ist dieser Abfall der Kurve zwar 
vereinzelt sichtbar, jedoch ist dieser sehr gering ausgeprägt. Ursache dafür könnte die nied-
rige geschwindigkeitsabhängige Dehnratenempfindlichkeit sein. Dies führt dazu, dass eine 
Temperaturänderung bei der dynamischen Umformung von 1700 mm/s keine stark ausge-
prägte Anisotropie erzeugt. Eine Veränderung der Dehnratenempfindlichkeit m steht immer 
in Verbindung mit nicht-basalen Gleitvorgängen; werden diese aktiviert, steigt demzufolge m. 
Eine Verschiebung des Kurvenminimums zu höheren Nebenumformgraden mit steigender 
Temperatur kann mit der Anisotropie der Umformung in Verbindung gebracht werden, wobei 
dieses Verhalten mit zunehmender Umformgeschwindigkeit abnimmt. Die Ursache ist die 
geschwindigkeitsbedingte Änderung von n, m und r [183]. 
In Bild 127 ist die Änderung der senkrechten Anisotropie r bei verschiedenen Temperatu-
ren und Dehnraten bei der 0°- und 90°-Verformung unter einachsiger Zugbeanspruchung 
dargestellt. 
 
Bild 127: Vergleich der senkrechten Anisotropie (r-Wert) bei unterschiedlichen Beanspruchungs-
richtungen (0° und 90°) in Abhängigkeit von Temperatur und Dehnrate. 
Tendenziell ist der r-Wert in 0°- höher als in 90°-Richtung, was ebenfalls höhere Fließgren-
zen und ein höheres Festigkeitsniveau zur Folge hat (vgl. Bild 70 und Bild 100) [249]. Es 
zeigt sich im Schrifttum, dass der r-Wert und die Festigkeit positiv korrelieren, jedoch AZ31 
mit hohem r-Wert eine vergleichbar geringere Duktilität aufweist [40]. In den Untersuchungen 
von BRUNI et al. [127] zeigt sich in TD ein höheres Festigkeitsniveau mit höherer Duktilität, 
wobei die Grenzformänderungen bei 200 °C und 300 °C stets in RD am höchsten sind.   
Die Ursache für das anisotrope Werkstoffverhalten kann u. a., wie bereits unter einachsi-
ger Zugbeanspruchung (Abschnitt 5.2.4), mit herstellungsbedingten Effekten erklärt werden. 
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schieden in der chemischen Zusammensetzung, die das Umformverhalten beeinflussen. 
Weitere Abhängigkeiten entstehen durch eine ausgeprägte Basaltextur im Ausgangszustand, 
deren möglicher Einfluss im Folgenden diskutiert wird. In den Untersuchungen von AGNEW et 
al. [28] beträgt der r-Wert bei Raumtemperatur hingegen etwa 1 (0°) und 3,5 (90°), was u. a. 
auf die Streckung des Maximums in der {0002}-Polfigur, d. h. die Verkippung der Basalebe-
nen in Walzrichtung, zurückzuführen ist. Bei 20 °C und 100 °C liegen die r-Werte auf einem 
ähnlich hohen Niveau von r  2. Das bedeutet, dass der Werkstoff bevorzugt aus der Breite 
anstatt aus der Blechdicke fließt, was ebenfalls in Bild 128 vergleichend bei den R30- und 
R50-Proben deutlich wird. Im Plain-Strain-Bereich wird im Vergleich zum einachsigen Zug 
zudem die höchste Dickenverringerung erreicht, auch wenn sie bei RT und 100 °C auf einem 
ähnlich niedrigen Niveau <10 % liegt. Die Umformbarkeit bei 100 °C ist zwar bei 0° höher als 
bei 90°, vergleichend zur Hochtemperatur-Verformung dennoch mit  < 0,2 sehr gering. Zu-
rückzuführen ist das auf die in gewalzten AZ-Legierungen auftretende Basaltextur und die 
mangelnde Fähigkeit, durch Basalgleitung Dehnungen in c-Achsenrichtung, d. h. der Blech-
normalen, zu realisieren. YI et al. [249] erklären die Festigkeitsabhängigkeit vom r-Wert bei 
AZ31 mit der Verkippung der Basalebenen. Je mehr diese in Verformungsrichtung verkippt 
sind, umso eher kann die Aktivierung von a-Versetzungen des Basalsystems erfolgen und 
Dehnung in c-Achsenrichtung realisiert werden, da der r-Wert umgekehrt proportional zur 
Dehnung in Dickenrichtung ist. Eine Verkippung der Basalebenen in Zugrichtung führt dem-
nach zu einer geringeren Festigkeit in dieser Richtung, was von ULACIA et al. [100] an AZ31 
und BOHLEN et al. [203] an Seltenen-Erden-Legierungen ebenfalls untersucht wurde. In den 
Untersuchungen von HUANG et al. [279] wurden durch einen Biegeprozess eine verstärkte 
Verkippung der c-Achsen in Walzrichtung und damit der FLD-Prüfrichtung sowie eine Ab-
schwächung der Texturintensität erreicht. Diesbezüglich konnte erwartungsgemäß bei der 
Grenzformänderungsanalyse eine Steigerung der Umformbarkeit im Vergleich zum Aus-
gangswerkstoff mit einer starken und isotropen Basaltextur ermittelt werden. Eine Verkip-
pung der Basalebenen ist in der in dieser Arbeit vorliegenden Ausgangstextur jedoch nicht 
signifikant erkennbar. Simulationen von DUYGULU et al. [212] zeigen, dass ein hoher r-Wert 
durch das bevorzugte Auftreten von prismatischen und pyramidalen a-Gleitvorgängen 
möglich wird. Erst die Aktivierung zusätzlicher nicht-basaler Gleitsysteme, vor allem der 
ca-Pyramidalebenen, führt zu einer zunehmenden Gleichmäßigkeit der Verformung, so 
dass der r-Wert auf den Wert nahe der Isotropie (r  1) abfällt [212]. Bezogen zur Ausgangs-
textur kann eine höhere Dehnung in Breitenrichtung nur dann erfolgen, wenn die Basalebe-
nen stärker in die Breitenrichtung verkippt sind. Des Weiteren wird deutlich, dass erst ober-
halb von 200 °C eine Abhängigkeit des r-Wertes von der Dehnrate auftritt. Eine Vermutung 




für dieses Verhalten ist, dass das Ausmaß von GBS den r-Wert beeinflussen könnte. Je 
mehr GBS auftritt, umso geringer der r-Wert [164]. Da GBS vermutlich eher bei niedrigeren 
Dehnraten auftritt, steigt der r-Wert mit zunehmender Dehnrate an. Ein weitaus wichtigerer 
Ansatz hängt mit der Dehnratenempfindlichkeit der kritischen Schubspannung für die nicht-
basalen Gleitsysteme zusammen, deren Bedeutung erst bei höheren Temperaturen zunimmt 
[95]. Höhere Temperaturen resultieren in einem Anstieg der Prismen- und Pyramidalgleitung 
[164]. Die zunehmende Gleitung bei höheren Temperaturen wird in Bild 128 und Bild 129 mit 
dem Anstieg der Umformbarkeit deutlich. Hierbei sind die interpolierten Hauptformänderun-
gen und Blechdickenabnahmen über den Querschnitt der Plain-Strain- und einachsigen 
Zugprobe in Abhängigkeit von der Umformtemperatur dargestellt.  
 
Bild 128: Verteilung der Blechdickenabnahme über den gesamten Verformungsbereich bei R30 
und R50 sowie 1 mm/s als Funktion der Temperatur (0°). 
 
Bild 129: Hauptformänderungsverteilung über den gesamten Verformungsbereich bei R30 und 
R50 sowie 1 mm/s als Funktion der Temperatur (0°). 
 
Sowohl die Dehnung in c-Achsen-Richtung als auch die Hauptformänderung vergrößern sich 
mit zunehmender Versetzungsaktivität auf den ൛101ത0ൟ -Prismen- und ൛101ത1ൟ -Pyramidal-
ebenen bei steigender Temperatur. In 0°-Richtung liegen die Werte aufgrund der vermehrten 
Versetzungsbewegung höher als bei der 90°-Umformung. Bei der R30-Probe erfolgt die Um-
formung im Vergleich zur R50-Probe über einen ähnlich großen Bereich bei T d 100 °C. Erst 
ab 200 °C erstreckt sich die Hauptformänderung im Plain-Strain-Bereich über eine größere 
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schen Schubspannung der Zwillingsbildung führen können. Dadurch besteht die Möglichkeit 
in der Entstehung der in Anlage 30 dargestellten Rissverläufe.  
Bild 132 zeigt die gemessenen Polfiguren der Proben im Plain-Strain-Bereich (R30) 0° zur 
WR bei verschiedenen Temperaturen und Geschwindigkeiten. Wie bereits bei der 90°-
Verformung zeigt sich im Vergleich zum Ausgangszustand keine starke Texturveränderung, 
wobei sich eine leichte Streckung der Basalebenen bei 1 mm/s und oberhalb von 200 °C 
senkrecht zur Verformungsrichtung andeutet. Die ausgeprägte Basaltextur und die Rotati-
onssymmetrie der {101̅1}-Pyramidalebenen liegen ebenfalls vor. In Analogie zu 90° sind 
weiterhin unabhängig vom Spannungszustand keine veränderten Texturkomponenten sicht-
bar.  
 
Bild 132: Polfiguren von gebrochenem AZ31 im Plain-Strain-Bereich (R30) und 0° zur WR bei un-
terschiedlichen Umformgeschwindigkeiten und Temperaturen, röntgenographische Mes-
sung. 
 




6 Zusammenfassung  
 
In der vorliegenden Arbeit wurde der Einfluss von Temperatur und Verformungsgeschwin-
digkeit auf die mechanischen Eigenschaften von gießgewalztem, warmgewalztem und wär-
mebehandeltem AZ31-Blech untersucht. Hierfür wurden Untersuchungen unter einachsiger 
und einsinniger Zugbeanspruchung in einem weiten Bereich der Temperatur 
(20 °C  T  300 °C) bei verschiedenen Dehnraten (10−3 s−1  ε   10−1 s−1) durchgeführt. 
Die Zugproben wurden einerseits bis zum Versagen verformt, andererseits bei gezielter 
Dehnung gestoppt, um die Mikrostrukturentwicklung unter den vorliegenden Beanspru-
chungsbedingungen in Abhängigkeit vom Verformungsgrad und der Entnahmerichtung zu 
untersuchen. Der Hauptschwerpunkt war die Untersuchung des Umformvermögens in Ab-
hängigkeit von Temperatur, Umformgeschwindigkeit und Spannungszustand. Hierfür wurde 
ein eigens konstruierter Prüfaufbau verwendet, um eine Grenzformänderungsanalyse bei 
quasistatischen (v  1 mm/s) und erstmals bei dynamischen (v  1700 mm/s) Bedingungen 
zwischen 20 °C und 300 °C durchzuführen. Der verwendete Untersuchungswerkstoff 
(Mg−3Al−1Zn−0,3Mn, AZ31) ist durch ein rekristallisiertes Gefüge mit einer mittleren Seh-
nenlänge von etwa 7 µm und einer ausgeprägten Basaltextur gekennzeichnet.  
Unter einachsiger Zugbeanspruchung zeigt sich, dass mit zunehmender Temperatur und 
abnehmender Dehnrate die Rp0,2-Dehngrenze verringert und die Bruchdehnung A10 zunimmt. 
Weiterhin nähern sich die Rp0,2-Dehngrenze und die Zugfestigkeit Rm mit steigender Tempe-
ratur an. Die Ursache liegt in den nicht-basalen Gleitsystemen, die aufgrund der temperatur-
abhängigen kritischen Schubspannung (CRSS) vermehrt aktiviert werden. Des Weiteren 
kommt es zu einer Reduktion der mechanischen Zwillingsbildung, dem Wirken dynamischer 
Erholung (DRV), kontinuierlicher dynamischer Rekristallisation (CDRX) sowie Korngrenzen-
gleiten (GBS). Die Änderung der Deformationsmechanismen mit steigender Temperatur wird 
durch die Vergrößerung der Dehnratenempfindlichkeit m deutlich. Aufgrund der CDRX und 
der damit einhergehenden feinen Kornstruktur führt das zunehmende GBS zur Bildung von 
Poren, da an den Tripelpunkten mehrerer Körner Spannungsüberhöhungen entstehen, die 
zur lokalen Schädigung führen. 
Im Vergleich zu 10−3 s−1 werden bei 10−1 s−1 aufgrund des höheren Spannungsniveaus zu-
sätzlich {101̅1}-Druckzwillinge und {101̅1}{101̅2}-Doppelzwillinge gebildet. Bei 20 °C und 
Raumtemperatur zeigt sich, dass die Dehnrate keinen Einfluss auf die Duktilität hat, da das 
Versagen ausschließlich zwillingsinduziert ist. Bei 10−2 s−1 und 10−1 s−1 ist die Bruchdehnung 
zwischen 200 °C und 250 °C unabhängig von der Dehnrate. Dies steht in Verbindung mit der 
dehnratenabhängigen CRSS der nicht-basalen Gleitsysteme. Die bei hohen Temperaturen 
auftretenden Mechanismen DRV, CDRX und GBS sind diffusionskontrolliert, d. h. abhängig 
von Temperatur und Dehnrate.  
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Die im Zugversuch auftretenden Spannungen sowie die Bruchdehnung sind in Walzrich-
tung (0°) höher als in Transversalrichtung (90°). Dieser Unterschied ist abhängig von der 
Temperatur und der Dehnrate, da sie die Dehnratenempfindlichkeit m beeinflussen. Der m-
Wert liegt bei 0° über dem von 90°, was auf eine höhere Versetzungsbewegung hindeutet.  
Unabhängig vom Spannungszustand erhöht sich die Umformbarkeit bei der quasistati-
schen Grenzformänderungsanalyse (v  1 mm/s) mit zunehmender Temperatur aufgrund 
von gesteigerter Versetzungsbewegung. Die Hauptformänderungen sind unter einachsigem 
größer als unter biaxialem Spannungszustand. Das Grenzformänderungs-Minimum liegt in 
der Nähe des Plain-Strain-Bereiches und wird mit zunehmender Temperatur zu höheren 
Nebenumformgraden verschoben. Dies deutet auf eine temperaturbedingte Veränderung der 
Umformmechanismen hin.  
Die auf das verformte Probenvolumen normierte Verformungsarbeit bis zum Probenversa-
gen ist abhängig von der Temperatur und vom Spannungszustand. Bis 200 °C steigt diese 
an und verringert sich bei 300 °C. Die biaxiale Zugumformung zeigt hierbei tendenziell höhe-
re Werte als bei einachsiger Zugumformung. Die Ursache ist der signifikante Kraftabfall, der 
durch die Wirkung des leichten Verschiebungsanstieges nicht kompensiert werden kann. 
Die mechanische Zwillingsbildung ist abhängig von der Temperatur und unabhängig vom 
Spannungszustand. Je größer die Körner, umso mehr Zwillinge werden darin gebildet. Erst 
bei 200 °C tritt mechanische Zwillingsbildung nur in größeren Körnern (d  20 µm) auf. Es 
wird deutlich, dass die mechanische Zwillingsbildung unterhalb einer kritischen Korngröße 
unterdrückt wird, die mit zunehmender Temperatur ansteigt. Bei 300 °C wird die Zwillingsbil-
dung unabhängig von der Korngröße nahezu komplett gehemmt. 
Im Gegensatz zu bisherigen Publikationen im Schrifttum wurde die temperaturabhängige 
Grenzformänderungsanalyse bei AZ31 erstmalig dynamisch mit einem Fallwerk durchge-
führt. Hierfür wurde ein eigens konstruiertes Prüfmodul entwickelt und eingesetzt. Es ist er-
kennbar, dass ab 200 °C eine Erhöhung der Umformgeschwindigkeit von 1 mm/s auf 
1700 mm/s zu einem massiven Verlust der Umformbarkeit, selbst bei einer sehr hohen Tem-
peratur von 300 °C, führt. Bei 20 °C und 100 °C besteht keine Abhängigkeit von der Um-
formgeschwindigkeit. Die Ursache für den Abfall der Grenzformänderungen korreliert mit 
dem höheren Anteil an mechanischer Zwillingsbildung und der Reduktion von Versetzungs-
bewegungen. 
Die Zwillingsart ist von der Umformgeschwindigkeit und der Temperatur abhängig. Bei 
1 mm/s sind {101̅1}-Druck- sowie {101̅1}{101̅2}-Doppelzwillinge ausschließlich bis 100 °C 
nachweisbar. Unterhalb von 100 °C tritt die Zwillingsbildung eher unter einachsiger Zugbe-
anspruchung als unter Plain-Strain-Umformung auf, da dort der Hauptumformgrad höher ist. 
Demnach besteht in diesem Temperaturbereich eine direkte Abhängigkeit der mechanisch 
gebildeten Zwillinge vom Umformgrad. Oberhalb von 200 °C besteht kein Einfluss des Span-
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nungszustandes auf die Anzahl der Zwillinge, da die im Werkstoff wirkenden Spannungen so 
gering sind, dass die im Vergleich zu {101̅2}-Zugzwillingen hohe kritische Schubspannung 
von {101̅1}-Druckzwillingen nicht erreicht wird. Eine Erhöhung der Umformgeschwindigkeit 
auf 1700 mm/s lässt die Anzahl und Größe der {101̅2} -Zug- und {101̅1}{101̅2} -Doppel-
zwillinge ansteigen. Doppelzwillinge treten bei diesen Beanspruchungsbedingungen zwi-
schen 20 °C und 200 °C auf. Vollständig gebildete {101̅2}-Zugzwillinge sind in großer Anzahl 
noch bei 300 °C sichtbar. Bei 300 °C werden unter dynamischer Beanspruchung keine 
{101̅1}-Druck- sowie {101̅1}{101̅2}-Doppelzwillinge gebildet. 
Unabhängig vom Spannungszustand kommt es bei der dynamischen Umformung zu Ver-
formungskonzentrationen. Mit steigender Umformgeschwindigkeit verringert sich die Dehnra-
tenempfindlichkeit m aufgrund der geschwindigkeitsabhängigen kritischen Schubspannung 
der Versetzungsbewegung, was zu einer Reduktion der lokalen Verfestigung führt. Hohe 
Verformungskonzentrationen lösen mechanische Zwillingsbildung aufgrund von lokalen 
Spannungsspitzen aus und führen zu einer inhomogenen Deformation mit frühzeitigerem 
Versagen. Ausschließlich bei 300 °C und 1700 mm/s treten verformungsarme Bereiche auf, 
die wahrscheinlich auf statische Rekristallisationseffekte zurückgeführt werden können. 
Je nach Umformgeschwindigkeit und –temperatur verändert sich der Versagensmecha-
nismus unabhängig vom Spannungszustand. Bis 100 °C tritt das Versagen ausschließlich 
zwillingsinduziert auf, was anhand von akkumulierten Zwillingen in Form von Zwillingsbän-
dern erkennbar wird. Diese Zwillingsbänder sind bevorzugte Rissinitiierungsstellen, wodurch 
hier ein bevorzugtes Versagen ausgelöst wird. Bei 1 mm/s tritt oberhalb von 200 °C kontinu-
ierliche dynamische Rekristallisation auf. Durch Spannungskonzentrationen an den Korn-
grenzentripelpunkten treten Risse auf, die für das Versagen relevant sind. Bei 1700 mm/s 
führen die mechanisch gebildeten Zwillinge bis 300 °C zum vorzeitigen Probenbruch. 
Wie bereits unter einachsiger Zugbeanspruchung ist das Grenzformänderungsverhalten 
richtungsabhängig. Im Vergleich zu 90° werden während der 0°-Umformung unabhängig von 
der Temperatur höhere Kräfte, Verschiebungen und Formänderungen erreicht. Bei 200 °C 
und 300 °C schnüren sich die Proben bei reiner einachsiger Zugbeanspruchung ein. Die 
biaxiale Zugbeanspruchung folgt dem Umformverhalten bei 90°, wodurch vergleichsweise 
niedrigere Kräfte, Tiefungen und Formänderungen vorliegen. Die Richtungsabhängigkeit der 
mechanischen Eigenschaften lässt sich bei TRC-AZ31 nicht ausschließlich durch die Textur 
begründen. Zusätzlich dazu spielen die beim Gießwalzen entstehenden Ausscheidungs- und 
Seigerungsstrukturen eine entscheidende Rolle. Durch herstellungsbedingte lokale Korngrö-
ßenunterschiede (fein + sehr grob) kann sich der Werkstoff ebenfalls richtungsabhängig ver-
formen. Die zusätzlich zur Textur beschriebenen Effekte sind jedoch bisher weitestgehend 
unbekannt. 







Zukünftige Untersuchungen sollten sich zum einen mit der in dieser Arbeit verwendeten 
Prüfmethodik, zum anderen mit dem Werkstoffverhalten von Mg-Gießwalzmaterial beschäfti-
gen.  
Im Bereich der dynamischen Grenzformänderungsanalyse sollten die Umformergebnisse 
während des Versuches mit einer Hochgeschwindigkeitskamera aufgezeichnet werden, um 
den Umformweg zu ermitteln. Im quasistatischen Umformbereich wäre die Verwendung ei-
nes Kamerasystems mit niedriger Aufzeichnungsrate ebenfalls interessant. Dadurch wird 
ermöglicht, die Grenzformänderungskurven besser auf die jeweiligen Umformprozesse zu 
übertragen, insofern deren Umformweg bekannt ist. Eine Variation des Umformweges sollte 
zukünftig ebenfalls realisiert werden. Bei der Untersuchung neuartiger Mg-Werkstoffe sollte 
die dynamische Prüfmethodik mit den Aluminium-Bremszylindern beibehalten werden, um 
die Mikrostrukturentwicklung gezielt nachverfolgen zu können. 
Zur Verringerung der Reibung zwischen Stempel und Blech wird in gängigen Prüfeinrich-
tungen nach DIN EN ISO 12004 auf eine applizierte Teflonfolie zurückgegriffen. Da diese in 
Kombination mit dem Kleber bei höheren Temperaturen in einen gesundheitsschädlichen 
gasförmigen Aggregatzustand übergehen, sollte auf reibungsfreie Alternativen wie andere 
Gummis, Flüssigkeiten oder Gase zurückgegriffen werden, was jedoch eine deutliche Ver-
änderung des hierbei verwendeten Prüfaufbaus erfordert. 
In der Entwicklung anwendungsoptimierter Magnesiumlegierungen zeigt sich anhand der 
in dieser Arbeit gewonnenen Erkenntnisse an gießgewalztem, gewalztem und abschlussge-
glühtem AZ31 ein deutliches Forschungspotential. Durch den Herstellungsprozess sollten 
künftig die mechanischen Eigenschaften im Hinblick auf die Textur gezielt einstellbar sein. 
Eine Regellosigkeit der Kornorientierungen sollte durch den Gießwalzprozess, der thermo-
mechanischen Behandlung (Walzen, Glühen, Rollbiegen) sowie der Erprobung neuer Legie-
rungssysteme mit z. B. Seltenen Erden, Strontium, Calcium o. ä. erreichbar sein. Dadurch 
wird bei der Werkstoffumformung eine Umformung in Dickenrichtung ermöglicht, wodurch die 
Umformbarkeit besonders bei niedrigeren Temperaturen ansteigt. Neue Legierungssysteme 
bedeuten variierende Ausscheidungskombinationen, mit denen die Festigkeit durch Aus-
scheidungsverfestigung verbessert werden könnte. Die Duktilität bzw. Umformbarkeit könnte 
durch ein gezieltes „Festpinnen“ der Korngrenzen durch die feinverteilten Ausscheidungen 
erreicht werden, um auftretende Kornwachstumseffekte bei höheren Temperaturen zu unter-
drücken. Demzufolge sollte der Einfluss der Legierungselemente auf das Rekristallisations-
verhalten neuartiger Legierungen untersucht werden. 




Durch den Gießwalz- und den nachfolgenden Walzprozess entsteht nach heutigem Stand 
der Technik eine inhomogene Kornstruktur mit einer leichten Mittenseigerung, die durch wei-
teres Walzen und Glühen verringert werden kann. In zukünftigen Studien sollte die Herstel-
lungsroute optimiert werden, um den Einfluss der Korngrößen- und Seigerungsverteilung zu 
untersuchen bzw. danach zu optimieren. Eine Auflösung der Grobkörner in der Blechmitte 
kann z. B. durch sehr hohe Stichabnahmen realisiert werden. Eine Basis hierfür sind gieß-
gewalzte Ausgangsbleche mit einer Blechdicke von über 5−7 mm, um den nötigen Gesamt-
umformgrad beim Walzen realisieren zu können. Demzufolge sollte der Stichplan mit an-
schließender Wärmebehandlung optimiert werden. Im Allgemeinen sollten stabile, ultrafein-
körnige Mg-Blechwerkstoffe z. B. durch eine sehr starke plastische Umformung entwickelt 
werden, so dass eine Hochgeschwindigkeitsumformung bei tieferen Temperaturen 
(T < 200 °C) möglich wird. Die für die Schädigung verantwortliche mechanische Zwillingsbil-
dung kann dadurch weitestgehend unterdrückt werden. Eine Legierungsentwicklung könnte 
die Aktivierung nicht-basaler Gleitsysteme bei tiefen Temperaturen ebenfalls ermöglichen, so 
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Anlage 1:  Zusammenfassung der mechanischen Kennwerte unter Zugbeanspruchung und deren 




















[ - ] 
20 
10−3 200 ± 1 205 ± 1 211 ± 1 226 ± 1 255 ± 2 286 ± 2 22 ± 1 0,21 ± 0,00 
10−2 209 ± 3 215 ± 2 220 ± 2 231 ± 2 260 ± 3 290 ± 1 20 ± 2 0,22 ± 0,01 
10−1 216 ± 4 223 ± 3 228 ± 3 239 ± 1 263 ± 3 290 ± 1 19 ± 3 0,20 ± 0,01 
20 
10−3 168 ± 2 180 ± 1 188 ± 1 202 ± 2 231 ± 2 256 ± 15 19 ± 8 0,20 ± 0,04 
10−2 180 ± 11 190 ± 4 195 ± 4 210 ± 4 237 ± 3 269 ± 2 24 ± 3 0,20 ± 0,00 
10−1 189 ± 8 201 ± 6 206 ± 3 216 ± 5 243 ± 3 269 ± 3 22 ± 2 0,20 ± 0,01 
50 
10−3 161 ± 1 166 ± 1 175 ± 1 188 ± 1 212 ± 1 238 ± 1 27 ± 2 0,20 ± 0,01 
10−2 171 ± 1 175 ± 1 183 ± 2 197 ± 2 223 ± 1 246 ± 0 23 ± 2 0,20 ± 0,01 
10−1 174 ± 2 177 ± 2 184 ± 1 195 ± 2 222 ± 1 244 ± 0 20 ± 1 0,20 ± 0,01 
100 
10−3 125 ± 8 133 ± 3 140 ± 2 150 ± 2 171 ± 2 194 ± 2 59 ± 4 0,19 ± 0,01 
10−2 139 ± 11 149 ± 4 157 ± 4 169 ± 3 191 ± 3 218 ± 1 49 ± 5 0,20 ± 0,01 
10−1 157 ± 8 168 ± 2 174 ± 2 185 ± 2 208 ± 1 233 ± 1 33 ± 4 0,20 ± 0,01 
200 
10−3 74 ± 4 77 ± 2 79 ± 2 81 ± 2 86 ± 2 91 ± 3 92 ± 7 0,13 ± 0,01 
10−2 86 ± 3 89 ± 2 91 ± 2 95 ± 2 103 ± 3 112 ± 2 90 ± 3 0,17 ± 0,01 
10−1 100 ± 1 103 ± 1 106 ± 1 113 ± 1 126 ± 1 139 ± 1 82 ± 3 0,17 ± 0,00 
225 
10−3 62 ± 1 65 ± 1 66 ± 1 66 ± 1 68 ± 1 69 ± 1 113 ± 8 0,09 ± 0,01 
10−2 81 ± 1 82 ± 1 83 ± 1 86 ± 1 92 ±2 98 ± 2 96 ± 2 0,15 ± 0,00 
10−1 92 ± 1 95 ± 0 97 ± 1 103 ± 1 113 ± 1 123 ± 1 86 ± 4 0,16 ± 0,01 
250 
10−3 53 ± 0 56 ± 1 57 ± 1 58 ± 1 58 ± 1 58 ± 1 118 ± 20 0,03 ± 0,00 
10−2 70 ± 1 71 ± 0 70 ± 0 73 ± 0 77 ± 1 80 ± 0 94 ± 3 0,12 ± 0,02 
10−1 84 ± 1 85 ± 1 86 ± 1 90 ± 1 98 ± 1 105 ± 1 92 ± 3 0,17 ± 0,01 
300 
10−3 28 ± 3 30 ± 3 32 ± 2 34 ±2 34 ± 3 35 ± 3 182 ± 22 0,06 ± 0,01 
10−2 52 ± 2 54 ± 1 54 ± 0 54 ± 0 55 ± 0 56 ± 1 131 ± 20 0,05 ± 0,02 
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Anlage 2:  Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen des temperaturabhängigen Rissbil-
dungsverhaltens unter einachsiger Zugbeanspruchung (0° zur WR, a) Rückstreuelek-
tronenkontrast, b−e) Sekundärelektronenkontrast). 
 
 
a) 10−3 s−1 
 
b) 10−2 s−1 
 
c) 10−1 s−1 
 
Anlage 3:  Makroskopisch verformungsarmer 45°-Sprödbruch bei 20 °C in Abhängigkeit von der 




b) 200 °C, 10−3 s−1
5 μm
c) 225 °C, 10−3 s−1
5 μm
d) 250 °C, 10−3 s−1
25 μm
e) 300 °C, 10−3 s−1
   177 
 
 
a) 10−3 s−1 
 
b) 10−2 s−1 
 
c) 10−1 s−1 
 
Anlage 4:  Makroskopisch verformungsarmer 45°-Sprödbruch bei 100 °C in Abhängigkeit von der 
Dehnrate (0° zur WR). 
 
 
a) 10−3 s−1 
 
b) 10−2 s−1 
 
c) 10−1 s−1 
 
Anlage 5:  Verformungsbruch mit deutlicher Einschnürung bei 200 °C in Abhängigkeit von der 
Dehnrate (0° zur WR). 
 
 
a) 10−3 s−1 
 
b) 10−2 s−1 
 
c) 10−1 s−1 
 
Anlage 6:  Verformungsbruch mit deutlicher Einschnürung bei 225 °C in Abhängigkeit von der 
Dehnrate (0° zur WR). 
 
 




a) 10−3 s−1 
 
b) 10−2 s−1 
 
c) 10−1 s−1 
 
Anlage 7:  Verformungsbruch mit deutlicher Einschnürung bei 250 °C in Abhängigkeit von der 







a) 10−3 s−1 
 
b) 10−2 s−1 
 
c) 10−1 s−1 
 
Anlage 8:  Verformungsbruch mit deutlicher Einschnürung bei 300 °C in Abhängigkeit von der 
Dehnrate (0° zur WR), nach [235]. 
 
 




Anlage 9:  Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen des temperatur- und dehnratenabhän-
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Anlage 10:  Fließkurven von AZ31 bei 0,73×10−2 s−1 unterschiedlichen Temperaturen (0° zur WR). 
 
Anlage 11:  Fließkurven von AZ31 bei 0,72×10−1 s−1 unterschiedlichen Temperaturen (0° zur WR). 
  
a) 10−3 s−1, Hpl  19 % b) 10−1 s−1, Hpl  22 % 
Anlage 12:   Lichtmikroskopische Aufnahmen der gebrochenen Zugproben im Bereich der Gleich-
maßdehnung in der Blechmitte bei 20 °C und variierenden Dehnraten (0° zur WR), 
























Wahre Dehnung [ - ]
Dehnrate: 0,73×10-2 s-1
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Anlage 18:  Zusammenfassung der mechanischen Kennwerte unter Zugbeanspruchung und deren 




















[ - ] 
20 
10−3 157 ± 4 165 ± 2 173 ± 3 185 ± 3 217 ± 3 259 ± 6 16 ± 3 0,29 ± 0,02 
10−2 166 ± 2 174 ± 2 180 ± 2 193 ± 3 224 ± 3 266 ± 2 17 ± 1 0,28 ± 0,01 
10−1 172 ± 4 180 ± 2 188 ± 2 200 ± 3 230 ± 3 263 ± 6 12 ± 2 0,23 ± 0,06 
20 
10−3 155 ± 6 161 ± 4 169 ± 4 181 ± 5 209 ± 4 259 ± 1 22 ± 1 0,29 ± 0,00 
10−2 158 ± 6  164 ± 5 170 ± 6 184 ± 6 214 ± 5 261 ± 3 21 ± 2 0,30 ± 0,02 
10−1 176 ± 4 184 ± 2 189 ± 2 201 ± 3 229 ± 3 265 ± 1 22 ± 0 0,24 ± 0,00 
50 
10−3 140 ± 2 145 ± 1 153 ± 2 165 ± 2 191 ± 2 228 ±4 19 ± 3 0,26 ± 0,01 
10−2 147 ± 3 152 ± 4 158 ± 3 171 ± 4 197 ± 2 235 ± 1 16 ± 4 0,27 ± 0,01 
10−1 152 ± 4 156 ± 3 162 ± 2 175 ± 3 200 ± 4 234 ± 2 17 ± 2 0,27 ± 0,01 
100 
10−3 126 ± 1 130 ± 0 135 ± 0 144 ± 0 162 ± 1 184 ± 0 65 ± 5 0,19 ± 0,04 
10−2 138 ± 2 142 ± 1 147 ± 2 156 ± 3 177 ± 2 207 ± 0 52 ± 1 0,23 ± 0,02 
10−1 151 ± 1 154 ± 1 159 ± 3 169 ± 4 192 ± 3 220 ± 1 36 ± 8 0,22 ± 0,01 
200 
10−3 67 ± 4 70 ± 2 74 ± 1 75 ± 1 79 ± 2 83 ± 1 85 ± 10 0,12 ± 0,04 
10−2 82 ± 1 84 ± 1 85 ± 1 89 ± 1 96 ± 1 104 ± 1 74 ± 14 0,16 ± 0,03 
10−1 92 ± 2 94 ± 1 97 ± 2 104 ± 2 117 ± 2 132 ± 2 79 ± 6 0,21 ± 0,00 
225 
10−3 63 ± 5 64 ± 5 65 ± 5 65 ± 5 68 ± 6 69 ± 6 94 ± 7 0,11 ± 0,01 
10−2 75 ± 1 75 ± 1 76 ± 1 80 ± 1 86 ± 1 92 ± 1 76 ± 7 0,16 ± 0,00 
10−1 84 ± 2 86 ± 3 88 ± 3 93 ± 3 102 ± 3 113 ± 3 79 ± 7 0,19 ± 0,01 
250 
10−3 51 ± 6 53 ± 5 55 ± 3 56 ± 3 55 ± 3 56 ± 3 100 ± 42 0,05 ± 0,01 
10−2 62 ± 4 66 ± 1 67 ± 0 68 ± 1 72 ± 1 76 ± 1 84 ± 20 0,14 ± 0,02 
10−1 70 ± 4 75 ± 2 79 ± 1 81 ± 1 90 ± 0 99 ± 1 86 ± 9 0,16 ± 0,02 
300 
10−3 31 ± 1 34 ± 1 35 ± 0 36 ± 1 35 ± 0 36 ± 0 122 ± 4 0,05 ± 0,01 
10−2 51 ± 0 51 ± 1 51 ± 0 51 ± 0 51 ± 1 52 ± 0 75 ± 2 0,06 ± 0,01 
10−1 60 ± 2 62 ± 1 62 ± 1 64 ± 1 68 ± 1 70 ± 1 77 ± 4 0,11 ± 0,01 
 




Anlage 19:  Vergleich der Mikrostruktur von gebrochenem AZ31 bei 0°- und 90°-Verformung be-
zogen zur WR, 10−3 s−1 sowie für unterschiedliche Temperaturen im Bereich der 
Gleichmaßdehnung: 
 a) 0°, 20 °C, 
b) 90°, 20 °C, 
c) 0°, 100 °C, 
d) 90°, 100 °C, 
e) 0°, 200 °C, 
f) 90°, 200 °C, 
g) 0°, 300 °C, 
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Anlage 20:  Zusammenfassung der Grenzformänderungen in Abhängigkeit von der Temperatur, 
Umformgeschwindigkeit und Spannungszustand (90° zur WR). 




[ - ] 
M2  
[ - ] 
M1  
[ - ] 
M2  
[ - ] 
M1  
[ - ] 
M2  
[ - ] 
M1  
[ - ] 
M2  
[ - ] 
M1  
[ - ] 
M2  
[ - ] 
v   1 mm/s 
20 0,05 0,04 0,05 0,03 0,03 0,02 0,04 0,02 0,06 0,01 
100 0,07 0,06 0,06 0,03 0,06 0,02 0,06 0,02 0,09 0,00 
200 0,21 0,16 0,17 0,10 0,16 0,06 0,16 0,01 0,32 0,10 
300 0,34 0,28 0,28 0,19 0,25 0,07 0,41 0,02 0,47 0,13 
 v   1700 mm/s 
20 0,06 0,03 0,06 0,03 0,04 0,02 0,05 0,02 0,05 0,01 
100 0,08 0,05 0,07 0,05 0,06 0,03 0,05 0,02 0,08 0,01 
200 0,11 0,10 0,10 0,08 0,10 0,04 0,10 0,01 0,13 0,02 




Anlage 21:  Verteilung der Blechdickenabnahme über den gesamten Verformungsbereich bei R30 






















v = 1 mm/s
300 °C








Anlage 22:  EBSD-Maps (Bandkontrast + Korngrenzen) in Bruchnähe im Gebiet der Mitte im Ein-
achsigen-Zugbereich (R50) bei variierenden Beanspruchungsbedingungen und 90° 
zur WR; Großwinkelkorngrenzen schwarz, Kleinwinkelkorngrenzen grün, Zugzwillinge 









20 °C, 1 mm/s 20 °C, 1700 mm/s
100 °C, 1 mm/s 100 °C, 1700 mm/s
25 μm
25 μm 25 μm
25 μm
188   Anlage 
 
  
a)   20 °C, 1 mm/s b)   20 °C, 1700 mm/s 
  
c)   100 °C, 1 mm/s d)   100 °C, 1700 mm/s 
 
Anlage 23:  Lokale Missorientierung als Maß für die Defektdichte in Bruchnähe im Bereich der 
Mitte im Plain-Strain-Bereich (R30), 90° zur WR und bei verschiedenen Temperaturen 
und Umformgeschwindigkeiten.  
 
 
Anlage 24:  Zusammenfassung der Grenzformänderungen in Abhängigkeit von der Temperatur, 
Umformgeschwindigkeit und Spannungszustand (0° zur WR). 




[ - ] 
M2  
[ - ] 
M1  
[ - ] 
M2  
[ - ] 
M1  
[ - ] 
M2  
[ - ] 
M1  
[ - ] 
M2  
[ - ] 
M1  
[ - ] 
M2  
[ - ] 
v   1 mm/s 
20 0,05 0,04 0,06 0,03 0,06 0,03 0,07 0,02 0,10 0,01 
100 0,07 0,06 0,09 0,05 0,07 0,03 0,11 0,02 0,24 0,07 
200 0,21 0,16 0,27 0,14 0,27 0,03 0,38 0,08 0,49 0,20 
300 0,34 0,28 0,54 0,34 0,48 0,10 0,57 0,05 0,59 0,26 
 v   1700 mm/s 
20 0,06 0,03 0,07 0,02 0,07 0,01 0,04 0,00 0,07 0,02 
100 0,08 0,05 0,08 0,04 0,07 0,03 0,06 0,02 0,10 0,03 
200 0,11 0,10 0,16 0,10 0,14 0,06 0,16 0,03 0,19 0,04 
300 0,14 0,09 0,15 0,07 0,14 0,05 0,14 0,01 0,31 0,11 
 
 
25 μm 25 μm
25 μm 25 μm
Lokale Missorientierung (°) 0 1 2 3 4




Anlage 25:  Lichtmikroskopische Aufnahmen der ausgeprägten Zwillingsbildung bei 1700 mm/s 





Anlage 26: Hauptformänderungsverteilung über den gesamten Verformungsbereich bei R30 und 






Anlage 27: Verteilung der Blechdickenabnahme über den gesamten Verformungsbereich bei R30 















































































v = 1700 mm/s
300 °C























v = 1700 mm/s
300 °C
200 °C
100 °C 20 °C
RD
TD
190   Anlage 
 
 
Anlage 28: Lichtmikroskopische Aufnahme vom Versagensverhalten bei 0°-Umformung, 300 °C so-
wie 1 mm/s (R30): 
a) GBS induzierte Porenbildung, 







Anlage 29: Lichtmikroskopischer Zusammenschnitt der Rissbildung, Ausprägung von Blechoberseite 









Anlage 30: Lichtmikroskopischer Zusammenschnitt der Rissbildung, Ausprägung innerhalb der 
Blechmitte durch konzentrierte Zwillingsbildung (100 °C, 1700 mm/s, 0° zur WR, R50).  
 
400 µm





Name:  Franz Berge 
 
Anschrift:  Borngasse 9a 
 09599 Freiberg 
 
Geburtsdatum:  07.12.1984 in Dresden 
 
Staatsangehörigkeit:  deutsch 
 





1991 – 1995 7. Polytechnische Oberschule Coswig (Grundschule) 
 
1996 – 2003 Gymnasium Coswig  
 Abschluss: Allgemeine Hochschulreife 
 
Zivildienst 
11/2003 – 08/2004 Elblandkliniken Meißen-Radebeul GmbH & Co. KG 
 
Studium 
10/2004 – 05/2010 Studium Wirtschaftsingenieurwesen  
 Technische Universität Bergakademie Freiberg 
 Abschluss: Diplom-Wirtschaftsingenieur (Dipl.-Wi.-Ing.) 
Diplomarbeit: „Werkstoffverhalten und thermisch aktivierte Beschrei-
bung des Fließspannungsverhaltens eines austenitischen Stahles“ 
 
Berufliche Entwicklung 
seit 10/2013 Wissenschaftlicher Mitarbeiter 
 TU Bergakademie Freiberg, Institut für Metallformung  
 Lehrstuhl Prof. Dr.-Ing. Prof. E. h. mult. Rudolf Kawalla 
 
06/2010 – 07/2013 Wissenschaftlicher Mitarbeiter 
 TU Bergakademie Freiberg, Institut für Werkstofftechnik  
 Lehrstuhl Prof. Dr.-Ing. Lutz Krüger 
 
